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Die Ermüdungsfestigkeit und Verschleißbeständigkeit eines Bauteils hängt maßgeblich von 
dessen Oberflächenmorphologie ab. Neben einer niedrigen Rauheit ist daher für eine Vielzahl 
technischer Anwendungen eine verfestigte Randschicht vorteilhaft. Metastabile austentische 
Stähle können hierzu nach der spanenden Bearbeitung durch mechanische Verfestigungspro-
zesse wie bspw. Kugelstrahlen nachbehandelt werden. Die Randschichtverfestigung resultiert 
dabei aus einer Überlagerung von Kaltverfestigungsmechanismen und verformungsinduzierter 
Martensitbildung. Kryogenes Drehen als Endbearbeitung kann, je nach Prozessauslegung und 
Anforderung an die Bauteiloberfläche, durch die integrierte Randschichtverfestigung einen 
nachgelagerten separaten Verfestigungsprozess obsolet machen. Umfangreich untersucht ist 
hierbei der Einfluss der Schnittparameter sowie der Kühlstrategie auf die Prozessgrößen und 
die Oberflächenmorphologie. Generell begünstigen niedrige thermische und hohe mechanische 
Lasten die verformungsinduzierte Martensitbildung und somit die Randschichtverfestigung. Im 
Rahmen dieser Arbeit wurde zunächst der Einfluss des Werkstoffs und der Werkzeugeigen-
schaften untersucht. Dabei zeigte sich, dass sich trotz chargenbedingten Unterschieden in der 
chemischen Zusammensetzung eine robuste Randschichtverfestigung realisieren lässt und sich 
die thermomechanische Last und die Oberflächenmorphologie in Abhängigkeit der Werkzeug-
eigenschaften gezielt einstellen und verbessern lassen. Weiterhin wurde der Martensitgehalt in 
Abhängigkeit der beim kryogenen Drehen vorherrschenden thermomechanischen Last model-
liert. Abschließend wurde die Oberflächenmorphologie in einem neuartigen Ansatz durch zwei 
konsekutive Bearbeitungsschritte verbessert. 
 
Abstract 
The fatigue strength and wear resistance of a component are largely determined by its surface 
morphology. In addition to low roughness values, a hardened surface layer is desirable for a 
large number of technical applications. Metastable austenitic stainless steels can be hardened 
by means of mechanical hardening processes such as shot peening. The hardening of the surface 
layer results from a superposition of strain hardening mechanisms and deformation-induced 
phase formation from austenite to martensite. Depending on the process design and the require-
ments on the surface of the component, cryogenic turning as a finishing process can make a 
subsequent hardening process obsolete because the surface hardening is integrated into the ma-
chining process. The influence of the cutting parameters and the cooling strategy on the ther-
momechanical load and the surface morphology has been extensively investigated in the past 
and is already well understood. In general, low thermal and high mechanical loads favour the 
deformation-induced formation of martensite and thus the hardening of the surface layer. 
Within the presented work, the influence of the workpiece material and the tool properties were 
investigated. It was shown that, despite batch-related differences in the chemical composition, 
a robust surface layer hardening can be achieved and that the thermomechanical load and the 
surface morphology can be specifically adjusted and improved depending on the tool properties. 
Furthermore, the martensite content was modelled as a function of the thermomechanical load 
measured during cryogenic turning. Finally, the surface morphology was improved in a novel 
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Einleitung  Seite 1 
1 Einleitung 
Im Sonderforschungsbereich 926 ist die „Oberflächenmorphologie“ ein Oberbegriff für alle 
technologischen Eigenschaften einer Bauteiloberfläche, was sowohl deren Topographie als 
auch die darunterliegende Randschicht beinhaltet (siehe Kapitel 2.2.5). Stetig wachsende An-
forderungen an technische Komponenten hinsichtlich der Ermüdungs- und Verschleißfestigkeit 
führen zu hohen Ansprüchen an die Oberflächenmorphologie, wie bspw. eine hohe Rand-
schichthärte bei gleichzeitig niedriger Oberflächenrauheit. Gleichzeitig streben Unternehmen, 
angetrieben durch Effizienzsteigerungen und Gewinnmaximierung, eine möglichst kostengüns-
tige Produktion an. Ein separater Verfestigungsprozess nach der spanenden Bearbeitung ver-
längert die Prozesskette und ist folglich auch mit zusätzlichen Kosten verbunden. Zahlreiche 
Untersuchungen [Pu14, Rote14a, Jawa16a] in jüngerer Zeit thematisieren daher den Einfluss 
der spanenden Bearbeitung nicht nur auf die Oberflächentopographie, sondern auch auf die 
metallurgischen und mechanischen Eigenschaften der Werkstückrandzone. Die kausale Wirk-
kette zum Einfluss der spanenden Bearbeitung ist schematisch in Abbildung 1-1 dargestellt. 
Die Einstellgrößen, wie bspw. die Schnittparameter oder die Werkzeugeigenschaften, bestim-
men die während der spanenden Bearbeitung vorherrschende thermomechanische Last. Die 
Einstellgrößen und die Prozessgrößen wirken sich auf die Oberflächenmorphologie des Bau-
teils aus, welche wiederum dessen Einsatzverhalten bestimmt. Die Kenntnisse dieser Wirkzu-
sammenhänge erlauben die gezielte Einstellung der Oberflächenmorphologie über die Wahl der 
Einstellgrößen. Die gezielte Fertigung von Bauteiloberflächen mit definierten Eigenschaften 
(z.B.: Rauheiten, Mikrohärten, Eigenspannungszuständen, Permeabilitäten, etc.) erlaubt die 
Anpassung der Bauteiloberflächen an die Anforderungen im Einsatz. 
 
Abbildung 1-1:  Kausale Wirkkette zum Einfluss der spanenden Bearbeitung auf die Ober-
flächenmorphologie und die Bauteileigenschaften 
Metastabile austenitische Cr-Ni-Stähle sind eine unter anderem in der chemischen Industrie und 
Medizintechnik weit verbreitete Werkstoffgruppe und werden nach der spanenden Bearbeitung 
in der Regel durch mechanische Verfestigungsprozesse (z.B. Kugelstrahlen) nachbehandelt, 
sofern eine höhere Randschichthärte für den Einsatz erforderlich ist. Untersuchungen [Auri14] 
am Lehrstuhl für Fertigungstechnik und Betriebsorganisation (FBK) zeigten, dass sich durch 
kryogenes Drehen eine signifikante Härtesteigerung realisieren lässt, welche auf Kaltverfesti-
gungsmechanismen in Überlagerung mit verformungsinduzierter Martensitbildung zurückzu-
führen ist. Während der Einfluss der Schnittparameter [Maye18a] und der Kühlstrategie 
[Maye14a, Beck18a] auf die Prozessgrößen und die Oberflächenmorphologie bereits weitest-
gehend bekannt ist, wurden die Einflüsse der Werkzeugeigenschaften und des Werkstoffs noch 
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nicht umfangreich untersucht. Weiterhin wurde die Korrelation zwischen Prozessgrößen und 
Oberflächenmorphologie, insbesondere im Hinblick auf die verformungsinduzierte Martensit-
bildung, bislang nur qualitativ beschrieben. Eine bessere Kenntnis der Wirkzusammenhänge 
würde die gezielte Einstellung definierter Oberflächenmorphologien ermöglichen, was wiede-
rum die Verbesserung hinsichtlich verschiedener Kriterien wie der Topographie, der Phasen-
anteile oder der Mikrohärte erlaubt. Die quantitative Korrelation zwischen Prozessgrößen und 
Oberflächenmorphologie ermöglicht die Überwachung der Oberflächenmorphologie während 
der spanenden Bearbeitung über eine in-situ Messung der Prozessgrößen. Das Potential dieser 
in den Drehprozess integrierten Randschichtverfestigung ist folglich bei weitem noch nicht aus-
geschöpft.  
Im Rahmen dieser Arbeit werden die Wirkzusammenhänge zwischen Einstellgrößen, Prozess-
größen und der Oberflächenmorphologie beim kryogenen Drehen metastabiler austenitischer 
Stähle ermittelt. Unterschiedliche Chargen des metastabilen austenitischen Stahls 1.4550, der 
phasenstabile austenitischer Stahl 1.4539 sowie eine Charge des 1.4550 nach kryogener Vor-
verformung werden bei ansonsten konstanten Einstellgrößen kryogen gedreht, um den Einfluss 
eines variierenden Werkstoffes auf die Prozessgrößen und die Oberflächenmorphologie zu un-
tersuchen. Weiterhin werden verschiedene Werkzeugeigenschaften (Schneidkantenradius, Fa-
senwinkel, Schneideneckenradius, Beschichtung) variiert und deren Auswirkungen auf die Pro-
zessgrößen und die Oberflächenmorphologie analysiert. Es werden zwei Modelle zur Berech-
nung des Martensitgehaltes in Abhängigkeit der Prozessgrößen vorgestellt, vergleichend be-
wertet und diskutiert. Letztlich wird ein neuartiger Ansatz zur Optimierung der Oberflächen-
morphologie durch einen konsekutiven Schlichtprozess untersucht. 
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2 Stand des Wissens 
2.1 Austenitische Stähle 
2.1.1 Klassifizierung, Eigenschaften und Anwendungsgebiete  
In der DIN EN 10020 werden Stähle, abhängig von ihrer chemischen Zusammensetzung, in 
legierte und unlegierte Stähle unterteilt. Anhand der Anwendungsmerkmale und Haupteigen-
schaften werden die legierten Stähle in die Hauptgüteklassen der Qualitäts- und Edelstähle ka-
tegorisiert [DIN00]. Die nichtrostenden Stähle, welche eine Untergruppe der Edelstähle dar-
stellen, werden, abhängig von ihrer chemischen Zusammensetzung und dem daraus resultieren-
den Gefüge, weiter unterteilt in ferritische, martensitische und austenitische Stähle sowie aus-
tenitisch-ferritische Duplexstähle [Gümp89]. Der erste austenitische Chrom-Nickel-Stahl 
wurde 1912 von der Friedrich Krupp AG als Patent angemeldet [Heub19]. Neben der damals 
entwickelten „Versuchsschmelze 2 Austenit“ (V2A) sind heute zahlreiche Nuancen dieses 
Werkstoffs sowie weitere austenitische Stähle mit den Werkstoffnummern 1.43xx-1.45xx weit 
verbreitet [Wegs13]. 
Austenitische Stähle besitzen eine kubisch-flächenzentrierte (kfz) Gitterstruktur [Maie15]. Die 
zwölf Gleitsysteme der kfz-Gitterstruktur und die mögliche Gleitbewegung durch Zwillingsbil-
dung begründen die hohe Duktilität der austenitischen Stähle [Barg12]. Austenitische Stähle 
weisen sowohl bei tiefen als auch bei hohen Temperaturen gute mechanische Eigenschaften auf 
[Gümp89]. Bei Temperaturen über 600 °C tritt nur ein langsamer Festigkeitsabfall ein [Mars84] 
und bei niedrigen Temperaturen weisen sie noch eine hohe Duktilität auf [Gräf78]. Austeniti-
sche Stähle neigen bei Kaltverformung stark zur Kaltverfestigung [Gümp89], woraus ein An-
stieg der Festigkeit und eine Verminderung der Duktilität resultiert [Barg12]. Ferritische, mar-
tensitische und Duplexstähle sind ferromagnetisch, wohingegen austenitische Stähle paramag-
netisch sind [Fofa19]. Austenitische Stähle haben eine Dichte zwischen 7,7 bis 8 kg/dm³ 
[Heub19] und weisen aufgrund des hohen Gehalts an Legierungselementen eine niedrige Wär-
meleitfähigkeit und eine ebenfalls geringe elektrische Leitfähigkeit auf. Ein Chromgehalt von 
mindestens 10,5 Ma.-% führt zur Ausbildung einer weniger Nanometer dicken und festhaften-
den Oxidschicht, welche austenitische Stähle sehr korrosionsbeständig macht [Blec17]. 
Austenitische Cr-Ni-Stähle machen ca. 75 % der weltweiten Produktion nichtrostender Stähle 
aus [Heck19]. Aufgrund ihrer Korrosionsresistenz sind sie in der chemischen und petrochemi-
schen Industrie weit verbreitet [Ruge13]. In der Lebensmittelindustrie werden die höherfesten 
Cr-Ni-Stähle insbesondere im Bereich der Küchentechnik eingesetzt, bspw. für die Herstellung 
von Küchenspülen [Krau10]. Auch in der Medizintechnik, u. a. für Zahnersatz und Arztbeste-
cke, werden austenitische Cr-Ni-Stähle wegen ihrer sehr guten Hygieneeigenschaften verwen-
det [Hein04]. Des Weiteren zählen die austenitischen CrNi-Stähle wegen der guten Umform-
barkeit zu den meist verwendeten Edelstählen in der Blechumformung [Heck19, Müll11]. In 
der Architektur und Bauindustrie werden die Stähle sowohl für den Innen-, als auch für den 
Außenbereich eingesetzt [Huns89]. Aufgrund der günstigen Kaltverfestigungseigenschaften 
werden austenitische Cr-Ni-Stähle ebenfalls im Leichtbau der Automobilindustrie genutzt, da 
sie im Crashverhalten eine hohe Energieaufnahme bei geringer Materialdicke gewährleisten 
[Hein04]. Wegen ihrer günstigen Eigenschaften bei niedrigen Temperaturen werden sie zudem 
in der kryogenen Systemtechnik für Behälter, Ventile und Rohrleitungen verwendet [Mars84]. 
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2.1.2 Kaltverfestigung 
Beim Überschreiten der Fließspannung kommt es in metallischen Werkstoffen zur Bewegung 
von Versetzungen, was zu einer plastischen Verformung führt [Hirt07]. Eine Erhöhung der 
Dichte an Gitterfehlern führt zu einer Festigkeitsteigerung, da diese den Versetzungen einen 
Widerstand entgegenstellen [Mach76]. Die Gitterfehler werden unterschieden in nulldimensio-
nale (punktförmige), eindimensionale (linienförmige) und zweidimensionale (flächenhafte) 
Fehler. Nulldimensionale Gitterfehler (Zwischengitteratome, Substitutionsatome, Interstitions-
atome und Leerstellen) verzerren das Gitter und behindern somit die Versetzungsbewegung 
[Barg12]. Die Versetzungen stellen eindimensionale Gitterfehler dar. Bei der Bewegung durch 
das Kristallgitter können diese sich gegenseitig bei ihrer Bewegung behindern. Bei einer hohen 
Versetzungsdichte steigt somit der Widerstand gegen plastische Verformung. Um dennoch das 
plastische Fließen aufrecht zu erhalten, müssen auch ungünstigere Gleitsysteme aktiviert wer-
den, wodurch die Duktilität abnimmt. Weiterhin stauen sich Versetzungen an Korngrenzen an, 
welche ebenfalls ein Hindernis für die Versetzungsbewegung darstellen. Ein feinkörniges Ge-
füge weist daher eine höhere Festigkeit auf als ein grobkörniges. Korngrenzen zählen wie Pha-
sengrenzen zu den zweidimensionalen Gitterfehlern [Roos15]. Die Erhöhung der Gitterfehler 
mit steigender Verformung unterhalb der Rekristallisationstemperatur und der daraus folgende 
Festigkeitsanstieg wird als Kaltverfestigung bezeichnet [Kloc14]. Niedrige Temperaturen be-
günstigen die Kaltverfestigungsmechanismen [Byun04]. Die durch die Kaltverfestigung resul-
tierenden Änderungen der mechanischen Eigenschaften können durch eine Wärmebehandlung 
oberhalb der Rekristallisationstemperatur rückgängig gemacht werden [Call13]. Die Neigung 
eines metallischen Werkstoffs zur Kaltverfestigung ist abhängig vom Gittertyp und den Legie-
rungselementen [Weiß14, Das16]. Bei austenitischen Cr-Ni-Stählen ist diese vergleichsweise 
stark ausgeprägt [Gümp89]. Im kfz-Kristallgitter der austenitischen Stähle können sich Verset-
zungen in Shockley-Partialversetzungen aufspalten [Lee01a]. Zwischen den Partialversetzun-
gen liegt ein Stapelfehler vor, welcher einen zweidimensionalen Gitterfehler darstellt [Horn91]. 
Die Überlappung von Stapelfehlern auf zwei benachbarten {111}-Netzebenen des γ-Austenits 
wird Zwilling genannt [Lee01b], die Überlappung der Stapelfehler auf jeder zweiten {111}-
Netzebene wird als hexagonaler ε-Martensit bezeichnet [Fuji72, Broo79]. Es ist oftmals 
schwierig, zwischen einzelnen oder Bündeln von Stapelfehlern und ε-Martensit zu unterschei-
den, sodass diese unter dem gemeinsamen Begriff des Scherbandes (engl. „shear band“) zu-
sammengefasst werden [Olso75, Skor17].  
2.1.3 Metastabilität und die martensitische Phasentransformation 
Austenitische Stähle lassen sich in stabile und metastabile austenitische Stähle unterteilen. Me-
tastabile austenitische Stähle sind dadurch gekennzeichnet, dass durch Einbringung freier Ent-
halpie ein energetisch günstigerer Gefügezustand erreicht werden kann (siehe Abbildung 2-1) 
[Vöhr77, Turn81]. Der dabei entstehende Martensit wird als α´-Martensit bezeichnet, um ihn 
vom α-Martensit, der in vergleichsweise kohlenstoffreicheren Stählen bei der Härtung gebildet 
wird, abzugrenzen [Hell81]. Zur Umwandlung in den energetisch günstigeren α‘-Martensit 
muss dennoch eine Aktivierungsenergie aufgebracht werden, da für die Phasentransformation 
Keime gebildet und kinetische Hindernisse überwunden werden müssen [Nebe02]. Die für die 
Phasentransformation minimale benötigte freie Enthalpie (auch GIBBS-Energie oder freie Ener-
gie genannt) Gmin  ’ ist abhängig von der Stabilität der austenitischen Phase, welche von zahl-
reichen Faktoren abhängt, bspw. der Temperatur und der chemischen Zusammensetzung. 
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Abbildung 2-1:  Freie Enthalpie des austenitischen und martensitischen Gefügezustandes in 
metastabilen austenitischen Stählen bei T < T0 nach [Bari04, Meye12a] 
Bei der Temperatur T0 befinden sich γ-Austenit und α'-Martensit im thermodynamischen 
Gleichgewicht, da sie die gleiche freie Enthalpie aufweisen (siehe Abbildung 2-2) [Olso92]. 
Unterhalb von T0 ist die Phasenumwandlung von γ-Austenit zu α'-Martensit möglich, tritt aber 
nur auf, wenn die minimale Differenz der freien Enthalpie Gmin  ’ vorhanden ist. Bei der Mar-
tensitstarttemperatur Ms reicht die Differenz der freien Enthalpie Gmin  ’ aufgrund der Tem-
peraturabsenkung aus, um die Umwandlung einzuleiten. Die benötigte freie Enthalpie Gmin  ’ 
wird ausschließlich durch Gtherm erreicht und es kommt zur thermisch induzierten Martensit-
bildung [Eich53]. Zwischen Ms und T0 kann eine Phasenumwandlung nur dann erfolgen, wenn 
ein Teil der benötigten freien Enthalpie Gmin  ’ durch mechanische Belastung zugeführt wird 
(Gmech) [Tamu82]. Mit steigender Temperatur nimmt Gtherm linear ab, folglich muss eine 
größere mechanische Belastung aufgebracht werden, damit Gmin  ’ erreicht wird [Talo07]. Im 
Temperaturbereich Ms ≤ T ≤ T0 wird zwischen der spannungsinduzierten und der 
verformungsinduzierten Martensitbildung unterschieden (siehe Abbildung 2-2). Bei der 
spannungsinduzierten Martensitbildung reicht eine mechanische Belastung unterhalb der 
Fließgrenze aus, um Gmech zu erreichen. Die Temperatur, bis zu welcher durch eine rein 
elastische Verformung eine spannungsinduzierte Martensitbildung stattfindet, wird als Ms,σ 
bezeichnet. Oberhalb von Ms,σ ist eine mechanische Belastung oberhalb der Fließgrenze 
notwendig, um die Phasentransformation auszulösen. Die verformungsinduzierte 
Martensitbildung ist durch plastische Deformation gekennzeichnet. Die 
Martensitdeformationstemperatur Md ist die höchste Temperatur, bei der die martensitische 
Phasentransformation stattfinden kann [Olso72]. Zwischen Md und T0 liegt die freie Enthalpie 
des Martensits noch unterhalb der des Austenits, sodass die Phasentransformation aus rein 
thermodynamsichen Gesichtspunkten noch möglich wäre (siehe Abbildung 2-1 und Abbildung 
2-2). Allerdings kann die benötigte Differenz der freien Enthalpie Gmin  ’ nicht mehr aufge-
bracht werden, da die Spannung, welche zum Erreichen von Gmech nötig ist, exponentiell an-
steigt (siehe Abbildung 2-2). 
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Abbildung 2-2:  a) Freie Enthalpie in Abhängigkeit der Temperatur für die austenitische und 
martensitische Phase nach [Vöhr77, Tamu82, Meye12a]; b) schematische 
Darstellung der zur martensitischen Phasentransformation benötigten Span-
nung nach [Olso72, Müll11] 
Keimbildung, Wachstum und Morphologie des α‘-Martensit 
Die martensitische Phasentransformation ist definiert als eine gitterverzerrende, diffusionslose 
Änderung der Gitterstruktur. Diese Änderung wird von einer Scherung dominiert, sodass die 
sog. Habitusebene von der Transformation unberührt bleibt [Beck86, Herp00, Smag05]. Die 
Keimbildung für die Phasentransformation in α‘-Martensit findet vorzugsweise an Stellen im 
Kristallgitter mit einer verzerrten Atomanordnung statt. Eine besonders starke Verzerrung liegt 
vor, wenn sich zwei Scherbänder überschneiden. Die α‘-Martensitnukleationspunkte befinden 
sich folglich häufig an den Überschneidungen von Stapelfehlern, Zwillingen und ε-Martensit 
[Schu75, Roth12, Skor17]. Weiterhin wird die Keimbildung durch aufgestaute Versetzungen 
begünstigt, welche ebenfalls das Kristallgitter verzerren [Broo79]. Ebenso wurde bereits beo-
bachtet, dass sich α‘-Martensit direkt aus einer Versetzungsaufstauung im γ-Austenit bildet 
[Suzu77]. Abhängig von den α‘-Martensitnukleationspunkten kann zwischen folgende Trans-
formationspfaden unterschieden werden [Scho01]: 
1. Direkte Phasentransformation:     γ-Austenit → α‘-Martensit 
2. Konsekutive Phasentransformation:   γ-Austenit → ε-Martensit → α‘-Martensit 
Der ε-Martensit weist ein hexagonales Kristallgitter (hdp) auf und ist ebenso wie der kubisch-
flächenzentrierte (kfz) γ-Austenit paramagnetisch. Durch die Umwandlung in den kubisch-
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raumzentrierten (krz) α‘-Martensit wird der Werkstoff ferromagnetisch [Fofa19]. Die Phasen-
transformation von γ-Austenit in α‘-Martensit ist mit einer Stauchung um ca. 20,63 % in [001]γ-
Richtung und einer Dehnung um ca. 12,25 % in [100]γ- und [010]γ-Richtung verbunden 
[Schu80, Smag05]. Die verzerrte krz-Elementarzelle des α‘-Martensits weist nach den Stau-
chungs- und Dehnungsvorgängen ein um ca. 2-5 % höheres Volumen und eine entsprechend 
geringere Packungsdichte auf als die kfz-Elementarzelle des γ-Austenits [Hein04]. Die Um-
wandlung der kfz-Elementarzelle in eine krz-Elementarzelle bewirkt eine zusätzliche Verzer-
rung des umliegenden Kristallgitters und wirkt somit autokatalytisch für die Phasentransforma-
tion der benachbarten Elementarzellen. Es kommt daraufhin zu einer raschen Ausbreitung der 
martensitischen Phase in Form von Nadeln oder Latten, bis größere Hindernisse erreicht wer-
den, wie bspw. eine Großwinkelkorngrenze oder ein anderer martensitischer Bereich [Kell61, 
Port92]. 
Die Mikrohärte des α'-Martensits hängt im Wesentlichen vom Gehalt des Kohlenstoffs ab, wel-
cher interstitiell im Kristallgitter vorliegt und dieses somit verzerrt. Der Kohlenstoffgehalt in 
metastabilen austenitischen Cr-Ni-Stählen ist jedoch vergleichsweise gering, ebenso wie die 
Erhöhung der Mikrohärte durch die alleinige γ → α‘-Phasentransformation [Conc15]. Somit 
weist ein metastabiler austenitischer Stahl mit einem C-Gehalt von ca. 0,02 Ma.-% nach der 
martensitischen Phasentransformation eine deutlich niedrigere Mikrohärte auf als bspw. ein ge-
härteter Wälzlagerstahl. In [Skor17] wurde beim metastabilen austenitischen Cr-Ni-Stahls 
1.4450 im martensitischen Gefüge eine um 39 % höhere Vickers-Mikrohärte festgestellt als im 
austenitischen Gefüge. Ein durch Vorverformung kaltverfestigtes austenitischen Gefüge wies 
gegenüber dem nicht vorverformten austenitischen Gefüge eine um 36 % höhere Mikrohärte 
auf. Eine Überlagerung von Kaltverfestigung und Phasentransformation führte zusammen zu 
einem Mikrohärteanstieg von 89 %. In [Meye12a] und [Talo07] wurde ebenfalls festgestellt, 
dass sich diese Verfestigungsmechanismen superponieren lassen und somit zu höheren Härte-
steigerungen führen als die alleinige Kaltverfestigung. 
Werkstoffspezifische Einflussfaktoren auf die verformungsinduzierte Martensitbildung 
Die sog. Austenitstabilität kennzeichnet bei metastabilen austenitischen Stählen die bei einer 
gegebenen Temperatur vorliegende thermodynamische Stabilität des Austenits. Als Kenngrö-
ßen zur Charakterisierung der werkstoffspezifischen Austenitstabilität können daher die Ms- 
und Md-Temperatur herangezogen werden (siehe Abbildung 2-2). Da die Md-Temperatur ex-
perimentell nur schwer zu ermitteln ist, führte ANGEL [Ange54] die Md30-Temperatur ein. Bei 
dieser Temperatur liegt nach 30 % plastischer Verformung ein α‘-Martensitgehalt von 50 % 
vor. Die Ms-Temperatur dient vorrangig zur Bewertung der Austenitstabilität bei der rein ther-
misch induzierten Phasentransformation, wohingegen die Md30-Temperatur ein bewährtes Be-
wertungskriterium für die Austenitstabilität hinsichtlich der verformungsinduzierten Phasen-
transformation ist [Smag18]. Die Ms- und die Md30-Temperatur können als direkte Funktion der 
chemischen Zusammensetzung berechnet werden: 
Ms = 1350 – 1665∙(C + N) – 28∙Si – 33∙Mn – 42∙Cr – 61∙Ni (Gl. 2-1) 
Md30 = 413 – 462∙(C + N) – 9,2∙Si – 8,1∙Mn – 13,7∙Cr – 9,5∙Ni – 18,5∙Mo (Gl. 2-2) 
Neben den Regressionsgleichungen nach EICHELMANN & HULL [Eich53] (Gl. 2-1) und ANGEL 
[Ange54] (Gl. 2-2) existieren noch zahlreiche andere zur Berechnung der Ms- [Monk57, 
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Pick78] und Md30-Temperatur [Sjöb73, Glad74] mit unterschiedlicher Gewichtung der ver-
schiedenen Legierungselemente. Die Gleichungen haben gemeinsam, dass sowohl die Ms- als 
auch die Md30-Temperatur mit steigendem Gehalt der Legierungselemente abnehmen. Daraus 
resultiert eine höhere Austenitstabilität, da zum Aufbringen der minimalen Differenz der freien 
Enthalpie Gmin  ’ eine niedrigere Temperatur benötigt wird. 
Neben der chemischen Zusammensetzung hat ebenfalls die Korngröße einen Einfluss auf die 
Austenitstabilität. NOHARA et al. [Noha77] erweiterten die Regressionsgleichung zur Berech-
nung der Md30-Temperatur um einen Term, der von der Korngröße abhängt. Demnach erhöht 
sich mit steigender Korngröße die Md30-Temperatur, was sich in einer niedrigeren Austenitsta-
bilität äußert. Ebenfalls wird in [Küpp82, Beck86, Rama94, Basu07] bestätigt, dass mit sinken-
der Korngröße die Austenitstabilität steigt, da das größere Angebot an Korngrenzen das Wachs-
tum der α‘-Martensitnadeln hemmt [Yoo08]. 
Einfluss der thermomechanischen Last auf die verformungsinduzierte Martensitbildung 
Die Kinetik der verformungsinduzierten Phasentransformation von γ-Austenit zu α'-Martensit 
wurde erstmals von OLSON & COHEN [Olso75] modelliert. Sie erkannten, dass die von ANGEL 
[Ange54] bei konstanter Temperatur experimentell ermittelten α'-Martensitgehalte in Form ei-
ner sigmoidalen Funktion in Abhängigkeit der plastischen Dehnung ε anstiegen. In ihrem Mo-
dell betrachteten sie Scherbandkreuzungen als die dominanten Martensitnukleationspunkte. 
Der Phasenanteil der Scherbänder fsb steigt mit steigender plastischer Dehnung ε nach Glei-
chung Gl. 2-3, wobei der Parameter α die Rate der Scherbandformation darstellt, welche emp-
findlich auf Stapelfehlerenergie und Dehnrate reagiert.  
f = 1 −  e ∙   (Gl. 2-3) 
Es wurde weiterhin angenommen, dass ein einzelnes Scherband ein Volumen vsb hat und die 
Anzahl der Scherbänder pro Austenitvolumen N  mit Gl. 2-4 berechnet werden kann.  
N  =   (Gl. 2-4) 
Die Anzahl der Scherbandkreuzungen pro Austenitvolumen N   lässt sich dann mit der Kon-
stante k und dem Exponenten n mit Gl. 2-5 berechnen.  
N  = k ∙ (N  )   (Gl. 2-5) 
Da nicht jede Scherbandkreuzung als Keimstelle für die verformungsinduzierte Phasentrans-
formation fungiert, wurden in Gl. 2-6 die Änderung der Anzahl der Scherbandkreuzung N   und 
die Änderung der Anzahl der Martensitnukleationspunkte N  mit der Wahrscheinlichkeit P ins 
Verhältnis gesetzt.  
𝑑N  = P ∙ 𝑑N    (Gl. 2-6) 
Nach Gl. 2-7 steht die Änderung des martensitischen Phasenanteils fα‘ pro nicht umgewandel-
tem Werkstoffvolumen im Verhältnis zum Produkt des Volumens pro Martensiteinheit vα‘ und 
der inkrementellen Änderungen der Martensitnukleationspunkte N . 
= v ∙ 𝑑N   (Gl. 2-7) 
Durch Einsetzen der Gl. 2-3 bis Gl. 2-6 in Gl. 2-7 und Integration ergibt sich Gl. 2-8, mit wel-
cher sich der martensitische Phasenanteil fα in Abhängigkeit der Dehnung ε sowie der tempe-
raturabhängigen Parametern α und β berechnen lässt. 
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f = 1 −  e ∙(
∙ )   (Gl. 2-8) 
Die thermische freie Enthalpie ∆Gtherm hängt linear von der Temperatur ab (vgl. Abbildung 
2-2a). OLSON & COHEN [Olso75] betrachteten die Wahrscheinlichkeit, dass es an einer 
Scherbandkreuzung zur Martensitnukleation kommt, als eine Normalverteilungsfunktion in 
Abhängigkeit der Temperatur. Dies wird in Gl. 2-8 mit dem folglich temperaturabhängigen 
Parameter β ausgedrückt (siehe Gl. 2-9), welcher zusätzlich berücksichtigt, dass das Volumen 
des α‘-Martensits vα‘ und das Volumen der Scherbänder vsb im Verhältnis zueinander stehen. 
β =  
∙
( )
∙ P  (Gl. 2-9) 
Mit Gl. 2-8 konnten OLSON & COHEN [Olso75], unter Verwendung eines Exponenten von 
n = 4,5, die von ANGEL [Ange54] experimentell ermittelten martensitischen Phasenanteile für 
eine große Spanne von Temperaturen und plastischer Dehnungen modellieren (siehe Abbildung 
2-3). HECKER et al. [Heck82] validierten diesen Modellierungsansatz. Aufgrund der niedrigeren 
Austenitstabilität des Werkstoffs wurde die Temperatursensitivität des Modells durch die Para-
meter α und β angepasst.  
Bei konstanter Temperatur und zunehmender Dehnung steigt der martensitische Phasenanteil 
im Gefüge in einer sigmoidalen Funktion (Gl. 2-8) an (siehe Abbildung 2-3). Bei hohen Deh-
nungen kommt es folglich zur Sättigung, sodass weitere Verformung nur geringe oder keine 
Steigerung des α‘-Martensitgehaltes bewirkt. Die Höhe dieses Plateaus ist abhängig vom Para-
meter β und somit von der Temperatur. 
 
Abbildung 2-3:  Martensitischer Phasenanteil bei verschiedenen Temperaturen in Abhän-
gigkeit der plastischen Dehnung nach [Heck82]: durchgängige Linien nach 
[Ange54], gepunktete Linien nach [Olso75], gestrichelte Linien nach 
[Heck82] 
Angelehnt an die Arbeit von OLSON & COHEN [Olso75] wurden zahlreiche weitere Modelle 
entwickelt, welche ebenfalls den α‘-Martensitgehalt durch sigmoidale Funktionen berechnen. 
STRINGFELLOW et al. [Stri92] berücksichtigten die Veränderungen der mechanischen Eigen-
schaften während der Phasenumwandlung in einem konstitutiven Modell. Darauf basierend ent-
wickelten ZAERA et al. [Zaer12] eine Adaption dieses Modells für sehr hohe Dehnraten. AHME-
DABADI et al. [Ahme16] modellierten den sigmoidalen Anstieg des α‘-Martensitgehaltes mit 
einer logistischen Funktion und fanden eine gute Übereinstimmung mit dem Modell von OLSON 
& COHEN [Olso75]. SMAGA et al. [Smag08] verwendeten eine sigmoidale Funktion, um die in 
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Ermüdungsversuchen festgestellte wechselverformungsinduzierte α'-Martensitbildung zu mo-
dellieren. Dabei verwendeten sie die kumulierte plastische Dehnung, die sich aus der Anzahl 
der Zyklen und der plastischen Dehnung der einzelnen Zyklen ergibt.  
DAS et al. [Das11a, Das11b] untersuchten mit Hilfe von künstlichen neuronalen Netzen (KNN) 
den Einfluss werkstoffspezifischer Eigenschaften wie die chemische Zusammensetzung und 
die Korngröße sowie den Einfluss der thermomechanischen Last auf die verformungsinduzierte 
α'-Martensitbildung. Unter Verwendung der experimentellen Daten von 26 Publikationen wie-
sen DAS et al. [Das11a, Das11b] in diesem nichtparametrischen Ansatz nach, dass in den meis-
ten Publikationen, welche den Einfluss der Dehnung auf den α'-Martensitgehalt thematisieren, 
tatsächlich die extern wirkende Spannung σ von höherer Signifikanz für die Phasentransforma-
tion ist als die Dehnung ε. Der α'-Martensitgehalt steigt demnach in Abhängigkeit der Spannung 
ebenfalls in Form einer sigmoidalen Funktion, wobei eine Mindestspannung überwunden wer-
den muss, was vermutlich auf das notwendige Überschreiten der Streckgrenze zurückzuführen 
ist. Diese Korrelation zwischen der Spannung und dem α'-Martensitgehalt wurde von ISHIMARU 
et al. [Ishi15] in zyklischen Wechsellastversuchen und beim Ziehbiegen bestätigt. Neben der 
Spannung ermittelten DAS et al. [Das11a, Das11b] wie zu erwarten die Temperatur als zweiten 
Haupteinfluss auf die verformungsinduzierte α‘-Martensitbildung. Der Dehnrate wurde nur ein 
marginaler Einfluss zugesprochen. 
2.1.4 Herstellung und Methoden zur Randschichtverfestigung 
Die konventionelle Prozesskette bei der Herstellung von metastabilen austenitischen Stahlbau-
teilen beginnt in der Regel mit dem Abgießen der Schmelze im Stranggussverfahren. Nachdem 
die Stränge erstarrt sind, werden sie zugeschnitten. Je nach Bauteilgeometrie werden die Guss-
erzeugnisse in verschiedenen Umformverfahren weiterverarbeitet [Beck89]. Anschließend 
werden die Halbzeuge bei ca. 1000 °C bis 1150 °C lösungsgeglüht und in Wasser, Luft oder 
Helium abgeschreckt. Diese Prozesse beeinflussen maßgeblich die metallurgischen und mecha-
nischen Eigenschaften des metastabilen austenitischen Stahls. Der Wärmebehandlungsprozess 
beeinflusst bspw. die Korngröße, die Phasen- und Ausscheidungsverteilung [Loto18]. Charak-
teristisch für so hergestelltes Stangenmaterial aus metastabilen austenitischen Stahl ist ein Ge-
füge mit in Guss- und Walzrichtung liegenden Bändern mit unterschiedlicher chemischer Zu-
sammensetzung (siehe Abbildung 2-4a und Abbildung 2-4b).  
 
Abbildung 2-4:  a) Gefüge des metastabilen austenitischen Stahl AISI 316L nach Stranggie-
ßen, Walzen und Lösungsglühen mit Lichtenegger-Blöch-Farbätzung 
[Man17]; b) ortabhängige chemische Zusammensetzung im Randbereich 
des AISI 316L [Man16]; c) aus (b) berechnete, ortabhängige Md30-Tempe-
ratur [Man16] 
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Diese länglichen Seigerungen können auch durch langwieriges Lösungsglühen nicht signifikant 
reduziert werden [Cela13]. Die lokalen Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung füh-
ren zu lokalen Unterschieden in der Md30-Temperatur (siehe Gl. 2-2) und folglich der Auste-
nitstabilität (siehe Abbildung 2-4c) [Man16, Man17]. Angaben zu Md30- und Ms-Temperaturen 
sind aufgrund dieser Gefügeinhomogenitäten als globaler Mittelwert und auch nur als Näherung 
zu verstehen. 
Anschließend wird die endgültige Bauteilgeometrie durch spanende Bearbeitungsprozesse er-
reicht. Aufgrund der thermomechanischen Beeinflussung der Werkstückrandzone hat die spa-
nende Endbearbeitung zwangsläufig ebenfalls einen Einfluss auf die Oberflächenmorphologie, 
was in Kapitel 2.2.5 und 2.3 weiterführend erläutert wird. 
Austenitische Stähle können nicht über einen konventionellen Härteprozess, also durch Erhit-
zen und anschließendes Abschrecken, thermisch gehärtet werden, wie z.B. mittel- oder hoch-
kohlenstoffhaltige Stähle. Es gibt jedoch zahlreiche andere Verfahren zur Verfestigung von 
austenitischen Stählen und insbesondere der Randschicht, die bei Raumtemperatur oder darun-
ter durchgeführt werden. Diese Verfestigungsprozesse können unterteilt werden in Prozesse mit 
mechanischer Hauptwirkung, thermischer Hauptwirkung via Tieftemperaturbehandlung sowie 
Prozesse, bei denen die Randschichtverfestigung durch eine Überlagerung von thermischer und 
mechanischer Wirkung realisiert wird [Brin14]. 
In der Industrie sehr gebräuchlich sind Verfestigungsprozesse mit mechanischer Hauptwirkung, 
die nach der spanenden Bearbeitung durchgeführt werden und in der Regel den letzten Schritt 
in der konventionellen Prozesskette zur Herstellung von Bauteilen aus austenitischen Stahl mit 
verfestigter Randschicht darstellen. Häufig verwendete mechanische Verfestigungsprozesse 
sind das Kugelstrahlen [Horo82], das maschinelle Oberflächenhämmern [Schu16] und das Fest-
walzen [Brin08]. Diese Prozesse teilen die Gemeinsamkeit, dass sie zu einer plastischen Ver-
formung der Werkstückrandzone und damit zur Kaltverfestigung führen. Bei metastabilen aus-
tenitischen Stählen kann es darüber hinaus auch bei Raumtemperatur zur verformungsinduzier-
ten Phasenumwandlung von metastabilem γ-Austenit in ε- und α'-Martensit kommen. Verfor-
mungsinduzierter Martensit wurde nach dem Walzen [Shri95] und auch nach dem Kugelstrah-
len bei Raumtemperatur [Farg15, Bagh16] bei ausreichend hohen Verformungen festgestellt. 
Ein Verfahren zur Erhöhung der Härte von metastabilem Austenit mit thermischer Hauptwir-
kung ist die Tieftemperaturbehandlung, bei der das Material in ein kryogenes Medium (meist 
flüssiger Stickstoff LN2 bei ca. 77 K) getaucht wird. Ist die Temperatur des Kryogens niedriger 
als die Ms-Temperatur, wird die erforderliche minimale freie Enthalpie Gmin  ’ erreicht und es 
findet eine rein thermische Phasenumwandlung von Austenit in Martensit statt [Eich53]. In der 
Regel wird die Tieftemperaturbehandlung an vergüteten Werkzeugstählen durchgeführt, um 
den Restaustenitgehalt zu reduzieren [Nako10, Sing17]. Für metastabile austenitische Stähle ist 
dieses Verfahren für industrielle Anwendungen nicht praktikabel [Bald10]. Obwohl es zu einer 
thermisch induzierten Martensitbildung kommt, findet keine ausgeprägte Kaltverfestigung 
statt, da keine Verformung stattfindet.  
Stärkere Härtesteigerungen können durch Verfestigungsprozesse mit thermischen und mecha-
nischen Effekten erreicht werden, da die Verformung bei niedrigen Temperaturen einerseits zur 
Kaltverfestigung und andererseits zur verstärkten Bildung von verformungsinduziertem α'-
Martensit führt. So führt beispielsweise das kryogene Kugelstrahlen zu höheren Anteilen an 
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verformungsinduziertem α'-Martensit und auch zu stärkeren Härtesteigerungen gegenüber dem 
Kugelstrahlen bei Raumtemperatur [Nove16]. Ebenso führt das kryogene Walzen zu einem hö-
heren α'-Martensitgehalt und damit zu einer höheren Mikrohärte als das Walzen bei Raumtem-
peratur [Mall17]. Wiederholtes Kaltwalzen und damit höhere Verformung begünstigt die Kalt-
verfestigung und führt zu höheren Anteilen an verformungsinduziertem α'-Martensit, stärker 
elongierten Körnern, höherer Zugfestigkeit und geringerer Duktilität [Xion15, Sing18]. Unter-
suchungen [Naka10], bei denen der metastabile austenitische Stahl AISI 304 zum einen kaltge-
walzt und zum anderen kaltgezogen wurde, zeigten, dass der kaltgezogene AISI 304 bei glei-
cher äquivalenter Dehnung einen höheren α'-Martensitgehalt aufweist als der kaltgewalzte A-
ISI 304, was auf die unterschiedlichen Spannungszustände und somit auf eine unterschiedli-
chen Anzahl an Martensitnukleationspunkten zurückgeführt wurde. 
Eine weitere Methode zur Verfestigung von metastabilen austenitischen Stählen unter Nutzung 
thermischer und mechanischer Effekte ist das kryogene Drehen [Auri14]. Nähere Ausführun-
gen hierzu finden sich in Kapitel 2.3. 
2.2 Grundlagen des Drehens 
Drehen zählt nach DIN 8580 [DIN03a] zu der Hauptgruppe der trennenden Fertigungsverfah-
ren, welche mit steigender Verbreitung der additiven Fertigungsverfahren auch zunehmend als 
subtraktive Fertigungsverfahren bezeichnet werden [Newm15]. Beim Drehen werden durch ein 
Werkzeug mit definierter Schneidenanzahl, -lage und -geometrie Werkstoffschichten des bear-
beiteten Werkstücks mechanisch in Form von Spänen abgetragen [DIN03b]. Drehen zählt daher 
zu den trennenden Fertigungsverfahren mit geometrisch bestimmter Schneide. Abhängig von 
der Kinematik des Zerspanprozesses, der Werkzeugform und der Art der entstehenden Ober-
fläche kann das Fertigungsverfahren Drehen in verschiedenen Verfahrensvarianten klassifiziert 
werden. Im Folgenden wird jedoch nur auf die Verfahrensvariante des Außenlängsrunddrehens 
eingegangen. 
2.2.1 Kinematik und Spanbildung 
Beim Außenlängsrunddrehen entsteht die Schnittbewegung durch Überlagerung einer rotatori-
schen Hauptbewegung, welche vom Werkstück ausgeführt wird, mit einer translatorischen 
Werkzeugbewegung in Vorschub- und Zustellrichtung [DIN03c]. Basierend auf der Kinematik 
des Außenlängsrunddrehens können so rotationssymmetrische Bauteile gefertigt werden, deren 
Symmetrielinie folglich der Rotationdrehachse entspricht (siehe Abbildung 2-5a). Der 
Spanungsquerschnitt A ist abhängig von der Schnitttiefe ap, der Schnittgeschwindigkeit vc und 
der Vorschubgeschwindigkeit vf. Üblicherweise wird der Vorschub f als Längenangabe pro 
Werkstückrotation vorgegeben. Der Spanungsquerschnitt kann durch Multiplikation der 
Spanungsbreite b und Spanungsdicke h und im Orthogonalschnitt auch aus dem Produkt von 
Schnitttiefe ap und Vorschubes f berechnet werden. Die Spanungsgrößen lassen sich aus den 
Schnittparametern ap und f und dem Einstellwinkel κ berechnen. Das Produkt aus den Schnitt-
parametern ap, f und vc wird als Zeitspanvolumen Qw bezeichnet und dient zur Bemessung der 
Produktivität des Zerspanprozesses. [Denk11] 
Beim Eindringen des Werkzeuges in das Werkstück kommt es zu elastischen und elastisch-
plastischen Verformungsvorgängen. Beim Überschreiten der maximal zulässigen Schubspan-
nung setzen Fließvorgänge ein und es bildet sich ein Span aus, welcher über die Spanfläche des 
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Werkzeugs abgeführt wird [Kloc18]. Es wird zwischen vier verschiedenen Arten der Spanbil-
dung unterschieden [Vier70]: Bei der Fließspanbildung gleitet der Span mit gleichmäßiger Ge-
schwindigkeit ab. Diese Art der Spanbildung ist vornehmlich bei duktilen Werkstoffen, wie 
bspw. austenitischen Stählen vorzufinden. Bei der Lamellenspanbildung kommt es gegenüber 
der Fließspanbildung zu periodischen Formänderungsschwankungen. Die Bildung von Lamel-
lenspänen und Scherspänen ist bei der Zerspanung von höherfesten, aber gut verformbaren 
Werkstoffen festzustellen. Der Übergang von Lamellen- zu Scherspänen ist durch einen stei-
genden Segmentierungsgrad charakterisiert und wird im Zerspanprozess durch eine Absenkung 
der Schnittgeschwindigkeit oder eine Erhöhung der Spanungsdicke herbeigeführt. Die Reiß-
spanbildung ist bei der Zerspanung von spröden oder sehr inhomogenen Werkstoffen zu be-
obachten. Hierbei wird der Werkstoff nahezu unverformt aus dem Stoffverbund herausgerissen 
[Denk11].  
 
Abbildung 2-5:  a) Schnitt- und Spanungsgrößen beim Außenlängsrunddrehen nach 
[Denk11]; b) Spanbildungsvorgang nach [Warn74] 
Bei kontinuierlichen Spanbildungsvorgängen lassen sich nach WARNECKE [Warn74] im Werk-
stückmaterial im Bereich der Kontaktzone fünf Verformungszonen identifizieren (siehe Abbil-
dung 2-5b). Der Hauptteil der plastischen Verformung findet in Form von Scherung in der pri-
mären Scherzone (1) statt. Die Scherung führt zu einer Spanstauchung [Leop00], welche sich 
in der Diskrepanz zwischen Spanungsdicke h und Spandicke h‘ bemerkbar macht sowie einer 
deutlichen Gefügebeeinflussung im Span [Köni67]. In den sekundären Scherzonen an Spanflä-
che (2) und Freifläche (4) kommt es unter dem Einfluss hoher Reibung zur weiteren Verfor-
mung des Werkstoffes. In der Trennzone (3) unmittelbar vor der Schneidkante wirken hohe 
Drücke und es kann abhängig von der Prozessauslegung zur Aufbauschneidenbildung kommen. 
Werkstückseitig werden die primäre und die sekundären Scherzonen von einer Verformungs-
vorlaufzone (5) umschlossen, in welcher ebenfalls, jedoch im geringeren Ausmaß, plastische 
Verformung festzustellen ist. Die Verformungstiefe tv gibt vor, bis zu welchem Abstand von 
der Oberfläche eine Randzonenbeeinflussung durch plastische Deformation vorzufinden ist 
[Warn74, Denk11].  
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2.2.2 Mechanische und thermische Belastung 
Die elastischen und elastisch-plastischen Verformungsvorgänge im Werkstück bewirken, dass 
der zerspante Werkstoff der Werkzeugschneide einen Widerstand entgegensetzt, welcher durch 
Aufbringung der Zerspankraft F überwunden werden muss (siehe Abbildung 2-6a). Die Zer-
spankraft lässt sich nach MERCHANT [Merc45a, Merc45b] untergliedern in drei Komponenten 
(im Folgenden als Prozesskräfte bezeichnet): Die Schnittkraft Fc wirkt entgegen der Richtung 
der Schnittgeschwindigkeit vc aufs Werkzeug. Analog hierzu wirkt die Vorschubkraft Ff entge-
gen der Richtung der Vorschubgeschwindigkeit vf aufs Werkzeug. Die Passivkraft Fp steht or-
thogonal zu Fc und Ff und weist folglich vom Werkstück weg in Richtung des Drehhalters. Die 
aufs Werkzeug wirkenden Prozesskräfte wirken in umgekehrter Richtung aufs Werkstück. So 
wirkt bspw. die Passivkraft aufs Werkstück in Richtung der Werkstückmitte. In Abbildung 
2-6b-d ist schematisch der Einfluss der Schnittparameter auf die Prozesskräfte dargestellt. Eine 
Erhöhung der Schnittgeschwindigkeit führt im Allgemeinen aufgrund der erhöhten Tempera-
turen zur thermischen Entfestigung des zerspanten Werkstoffs und somit zu niedrigeren Pro-
zesskräften. Die lokalen Extremwerte bei niedrigen Schnittgeschwindigkeiten sind auf Auf-
bauschneidenbildung zurückzuführen. Eine Erhöhung des Vorschubes f und der Schnitttiefe ap 
führt zu einer Vergrößerung aller Prozesskräfte, da sich der Spanungsquerschnitt A vergrößert 
und folglich mehr Material verformt werden muss. Eine Variation des Einstellwinkels κ führt 
bei konstantem ap und f zu einer Veränderung der Spanungsbreite b und Spanungsdicke h (siehe 
Abbildung 2-5a) und führt so zu einer Beeinflussung der Prozesskräfte (siehe Abbildung 2-6e). 
Eine Verringerung des Spanwinkels γ und des Neigungswinkels λ führen zu einem Anstieg der 
Prozesskräfte, insbesondere der Passivkraft. [Kloc18] 
 
Abbildung 2-6:  a) Prozesskräfte beim Drehen nach DIN 6584 [DIN82]; Prozesskräfte in 
Abhängigkeit b) des Vorschubs, c) der Schnittgeschwindigkeit, d) der 
Schnitttiefe, e) des Einstellwinkels nach [Kloc18] 
Bei der Zerspanung wird hauptsächlich durch die Schnittbewegung und in vernachlässigbar 
geringem Anteil auch durch die Vorschubbewegung mechanische Leistung zugeführt. Anders 
als die Schnittkraft und die Vorschubkraft trägt die Passivkraft nicht zur Leistungsumsetzung 
bei, da in ihrer Richtung keine Relativbewegung zwischen Werkzeug und Werkstück stattfindet 
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[Denk11]. Die zur Zerspanung benötigte Wirkarbeit kann nach VIEREGGE [Vier53, Vier70] un-
terteilt werden in Spanflächenreibung und Scherarbeit, welche mit steigender Spanungsdicke h 
degressiv ansteigen sowie Freiflächenreibung und Trennarbeit, deren Anteil an der Wirkarbeit 
nicht signifikant von der Spanungsdicke beeinflusst wird. In der Kontaktzone wird die Wirkar-
beit nach TAYLOR & QUINNEY [Tayl34] zu 90 % in Wärme umgewandelt. Der restliche Anteil 
der Wirkarbeit wird in latente Energie umgewandelt, welche in Span und Werkstückrandzone 
in Form von Eigenspannungen gespeichert ist [Denk11]. Da die Wärme aus der Materialver-
formung resultiert, können die Wärmeentstehungszonen auf die fünf Verformungszonen nach 
WARNECKE [Warn74] zurückbezogen werden (siehe Abbildung 2-5b). Die primäre Wärme-
quelle stellt folglich die primäre Scherzone dar, in welcher annähernd adiabatisch Scherarbeit 
in Wärme umgewandelt wird. Die in den sekundären Scherzonen entstehende Wärme ist maß-
geblich auf die Reibung des an Frei- und Spanflächen abgleitenden Materials zurückzuführen. 
Abhängig vom Verformungsgrad stellt die Verformungsvorlaufzone einen weiteren Ort der 
Wärmeentstehung dar. [Huan03, Abuk06, Pabs08]  
Bei der Trockenbearbeitung wird ein Großteil der in der Kontaktzone entstehenden Wärme über 
den Span abgetragen. Nach KRONENBERG [Kron54] wird dieser Anteil mit 75 % beziffert. Die 
Restwärme wird in das Werkzeug und das Werkstück übertragen (siehe Abbildung 2-7a). Der 
an die Umgebung übertragende Wärmestrom ist bei der Trockenzerspanung vernachlässigbar 
gering. Die Wärmestromaufteilung ist in einem hohen Ausmaß abhängig von der Schnittge-
schwindigkeit. Niedrige Schnittgeschwindigkeiten führen aufgrund der längeren Kontaktzeit 
zu anteilsmäßig höheren Wärmeströmen in Werkstück und Werkzeug und einer niedrigerer 
Wärmeabfuhr über den Span (siehe Abbildung 2-7b) [Denk11]. Dennoch liegen bei hinreichend 
langen Zerspanprozessen mit kontinuierlichem Schneideneingriff mit steigenden Schnittge-
schwindigkeiten im Werkzeug und in der Werkstückrandzone höhere Temperaturen vor, da mit 
steigender Schnittgeschwindigkeit eine höhere mechanische Leistung einhergeht und folglich 
in der Kontaktzone mehr Wärme in der gleichen Zeit entsteht [Denk92, Müll04]. Die höchsten 
Temperaturen liegen nach VIEREGGE [VIER59] an der Spanfläche des Werkzeuges und der da-
mit im Kontakt stehenden sekundären Scherzone des abfließenden Spans vor. Dies ist damit zu 
begründen, dass das Material zunächst in der Verformungsvorlaufzone und in der primären 
Scherzone vorerwärmt wird und schließlich durch die Reibung an der Spanfläche einen weite-
ren Wärmeeintrag erfährt. Bei der Trockenzerspanung können hier Temperaturen von über 
1000 °C entstehen [Küst56, Cass94]. 
 
Abbildung 2-7:  a) Wärmeströme bei der Zerspanung nach [Kron54]; b) Wärmeabfluss aus 
der Kontaktzone in Abhängigkeit der Schnittgeschwindigkeit nach 
[Denk11] 
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Das Einwirken von mechanischen und thermischen Lasten auf das Werkzeug führt zu steigen-
dem Werkzeugverschleiß [Kloc18]. Durch thermomechanische Lasten hervorgerufener Werk-
zeugverschleiß führt seinerseits aufgrund der veränderten Eingriffsbedingungen zu einer Be-
einflussung der Prozesskräfte und -temperaturen, was folglich sowohl den weiteren Verschleiß-
fortschritt als auch die auf die Werkstückrandzone wirkenden mechanischen und thermischen 
Lasten verändert [Mada16, Lian19]. Die auf die Werkstückrandzone einwirkende thermome-
chanische Last beeinflusst maßgeblich deren metallurgische und mechanische Eigenschaften, 
was wiederum das spätere Einsatzverhalten des Bauteils bestimmt [Jawa11, Brin18]. Die ge-
zielte Steuerung der thermomechanischen Last im Bearbeitungsprozess ist daher von hoher Be-
deutung, um gezielt Bauteileigenschaften einstellen zu können. Grundlage hierfür ist die mess-
technische Erfassung der Prozesskräfte und der Temperatur. 
Während der Zerspanung können die Prozesskräfte mit piezoelektrischen Kraftaufnehmern ge-
messen werden. Beim Aufbringen einer mechanischen Last erzeugen piezoelektrische Materi-
alien wie bspw. Quarz (SiO2) eine elektrische Ladung. Da die erzeugte elektrische Ladung beim 
piezoelektrischen Effekt proportional zur mechanischen Last ist, lassen sich durch die Messung 
der Ladung über eine Kalibrierung die Prozesskräfte ermitteln [Denk11]. Während Kräfte nach 
NEWTON [Newt26] immer paarweise auftreten und die auf das Werkstück wirkenden Kräfte 
somit betragsmäßig identisch zu den auf das Werkzeug wirkenden Kräfte sind, liegen bei den 
Temperaturen in Werkzeug und Werkstück ortsabhängig deutliche Unterschiede vor. Daher ist 
neben der Wahl des Messverfahrens auch der Ort der Temperaturmessung relevant für das Mes-
sergebnis. Die in der Zerspanung geläufigen Temperaturmessverfahren können basierend auf 
der Art der Wärmeübertragung in zwei Kategorien unterteilt werden: Temperaturmessung 
durch Wärmeleitung (berührend) und Temperaturmessung durch Wärmestrahlung (berüh-
rungsfrei) [Denk11]. Ein in der experimentellen Forschung weit verbreitetes Verfahren zur be-
rührenden Temperaturmessung ist die Verwendung von Thermoelementen, bei welchen zur 
Bestimmung der Temperatur der SEEBECK-Effekt [Seeb25] genutzt wird. Thermoelemente wei-
sen eine Messstelle, an welcher die Temperatur bestimmt werden soll, und eine Vergleichsstelle 
auf, an welcher eine Vergleichstemperatur vorliegt. An der Messstelle sind zwei verschiedene 
metallische Drähte miteinander verbunden. An der Vergleichsstelle kann zwischen den beiden 
Drahtenden eine elektrische Spannung gemessen werden, welche annähernd linear zur Tempe-
raturdifferenz zwischen Mess- und Vergleichsstelle ist. Die Kalibrierung hängt von der Mate-
rialpaarung der Drähte ab [Bern04]. Beim Drehen werden Mantelthermoelemente häufig durch 
Bohrungen in das Werkzeug eingebracht, um dessen Temperatur während des Zerspanprozes-
ses zu messen [Ay94, Ren04, Augs19]. Da die Temperatur nicht direkt an der Spanfläche ge-
messen werden kann, sind Extrapolationsverfahren nötig, um die Spanflächentemperatur zu er-
mitteln [Küst56, Atti02, Pabs08]. Mantelthermoelemente können ebenfalls in das Werkstück 
eingeführt werden, um während des Zerspanprozesses an definierten Positionen die Temperatur 
zu messen [Riss06, Zimm15]. Bei der berührungslosen Temperaturmessung wird von der vom 
Messobjekt abgestrahlten Energie auf dessen Temperatur zurückgeschlossen. Die flächenspe-
zifische Ausstrahlung ist abhängig von der Wellenlänge und dem Emissionskoeffizienten des 
Messobjektes [Bern04, Baeh16]. Die Kontaktzone zwischen Werkzeug und Werkstück ist mit 
optischen Messgeräten nicht einsehbar, es lassen sich jedoch die Temperaturen an den Oberflä-
chen von Werkzeug und Werkstück außerhalb des Eingriffsbereichs sowie die Temperatur der 
Spanoberfläche messen. Hierzu können Pyrometer zur annähernd punktuellen Temperaturmes-
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sung und Thermographiesysteme zur Untersuchung der Temperaturverteilung an der Oberflä-
che verwendet werden [Ng99, Davi07, Abou16]. Berührende als auch berührungsfreie Mess-
verfahren ermöglichen nur die Temperaturmessung an bestimmten Orten, deren Auswahl an 
verfahrensbedingte Restriktionen gebunden ist. Durch die Verwendung von analytischen und 
Finite-Elementen-Modellen ist es jedoch möglich, ein besseres Prozessverständnis zur Tempe-
raturverteilung in der Kontaktzone zu entwickeln. Hierzu beschäftigen sich zahlreiche aktuelle 
Untersuchungen mit der Modellierung der Temperaturfelder in Werkzeug, Span und Werkstück 
[Schi14, Chen17, Beck18a, Möhr18].  
2.2.3 Werkzeugeigenschaften 
Eine Grundbedingung zur Zerspanung ist, dass das Material des Werkzeuges härter ist als das 
des zu zerspanenden Werkstücks. Weitere Anforderungen an den Schneidstoff sind eine aus-
reichende Duktilität, Kantenfestigkeit, Warmfestigkeit, Oxidations- und Abrasionsbeständig-
keit, ein reproduzierbares Verschleißverhalten sowie eine geringe Adhäsions- und Diffusions-
neigung. Die bei der Zerspanung zum Einsatz kommenden Schneidstoffe können in vier Grup-
pen unterteilt werden: Werkzeugstähle, Hartmetalle, Schneidkeramiken und hochharte 
Schneidstoffe aus Bornitrid oder Diamant. Diese Schneidstoffe weisen in der aufgezählten Rei-
henfolge eine steigende Härte, aber ebenfalls eine abnehmende Biegefestigkeit auf. Die Aus-
wahl des Schneidstoffes hängt maßgeblich vom zu zerspanenden Material ab. [Kloc18]  
Hartmetalle sind Verbundwerkstoffe, welche aus harten Karbiden – meist hauptsächlich Mo-
nowolframkarbid – und einer duktilen metallischen Matrix aus Cobalt und/oder Nickel beste-
hen. Ein großer Anteil der beim Drehen eingesetzten Hartmetallewerkzeuge weisen eine Be-
schichtung auf [Kloc18]. Diese können durch chemische (CVD) und durch physikalische 
(PVD) Abscheidung aus der Dampfphase aufgebracht werden [Bouz12]. Dabei darf der Be-
schichtungsprozess jedoch nicht die innere Bindefestigkeit des Substrates mindern [Köni92]. 
Hauptaufgabe von Werkzeugbeschichtungen ist es, während des Zerspanprozesses den Kontakt 
zwischen Hartmetall und Werkstück zu unterbinden und damit den Verschleiß zu reduzieren 
[Kloc18]. Je nach tribologischer Paarung von Beschichtung und Werkstückmaterial ist es mög-
lich, die Reibung und somit die in den sekundären Scherzonen entstehende Wärme zu reduzie-
ren [Grze98, Grze99, Kloc99, Msao04]. Eine Reduktion der Reibung führt zudem zu niedrige-
ren Schnittkräften, einer kürzeren Kontaktlänge zwischen Span und Werkzeug sowie einer hö-
heren Spangeschwindigkeit und damit verbunden zu einer niedrigeren Spandicke und einem 
größeren Scherwinkel [Sadi93, Pauc08]. Eine kürzere Kontaktlänge und höhere Spangeschwin-
digkeit verringern den Wärmeübergang vom Span ins Werkzeug, was zu niedrigeren Werk-
zeugtemperaturen führt [Gad92, Sadi95]. Größere Schichtdicken wirken aufgrund ihrer niedri-
gen Wärmeleitfähigkeit als thermische Barrieren und können so die auf das Werkzeug wirkende 
thermische Last reduzieren. Der Wärmestau in der dickeren Beschichtung führt jedoch auch zu 
höheren Temperaturen [Bebl17], aus welchen eine höhere thermische Last der Werkstückrand-
zone resultiert [Oute06, Oute10]. 
Grundsätzlich wird zwischen zwei Werkzeugausführungen unterschieden: Bei Massivwerkzeu-
gen ist der Schneidteil und der Werkzeugschaft aus einem Material hergestellt. Diese Werk-
zeuge sind meist aus günstigen Materialien wie Schnellarbeitsstahl gefertigt und werden bei 
fortschreitendem Verschleißfortschritt nachgeschliffen. Heutzutage deutlich weiter verbreitet 
sind Werkzeuge mit Schneidplatten, insbesondere lösbaren Wendeschneidplatten, welche an 
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den Drehhalter geschraubt oder mit einem Klemmfinger fixiert werden. Abbildung 2-8a zeigt 
die schematische Darstellung eines Drehwerkzeuges mit austauschbarer Wendeschneidplatte. 
Wendeschneidplatten variieren je nach Anwendungsfall neben dem Schneidstoff auch in ihrer 
Grundform und Größe. Die Spanfläche ist oftmals mit Spanformern versehen mit dem Ziel, 
kurzbrechende Späne zu erzeugen [Kloc18]. Die Kennzeichnung von Wendeschneidplatten in 
Abhängigkeit ihrer makroskopischen Geometrie ist in DIN ISO 1832 [DIN85a] definiert. Die 
Schneidenecke, welche den Übergang von der Hauptschneide zur Nebenschneide darstellt, 
weist einen Schneideneckenradius rε auf, welcher sich auf die Prozessgrößen und die entste-
hende Oberflächenmorphologie auswirkt. Eine Vergrößerung des Schneideneckenradius rε 
führt zur Stabilisierung der Schneidkante und verringert die Wahrscheinlichkeit für Schneid-
kantenausbrüche. Aufgrund der größeren aktiven Schneidkantenlänge lk zwischen Werkzeug 
und Werkstück treten bei größeren Schneideneckenradien jedoch auch höhere Passivkräfte auf, 
wodurch sich die Ratterneigung erhöht [Denk11, Kloc18]. Die größere aktive Schneidkanten-
länge bewirkt weiterhin die Erzeugung von mehr Wärme und führt somit zu höheren Tempera-
turen [Schu09]. MEYER et al. [Meye12b] konnten mit steigendem Schneideneckenradius höhere 
Passivkräfte und Schnittkräfte, niedrigere Vorschubkräfte und einen niedrigeren Freiflächen-
verschleiß beim Hartdrehen von 16MnCrS5 feststellen. CHOU & SONG [Chou04] beobachteten 
neben höheren Prozesskräften auch einen Anstieg der „White-Layer“-Schichtdicke beim Hart-
drehen von 100Cr6. Obwohl höhere mechanische Lasten im Allgemeinen die Bildung von 
Druckeigenspannungen begünstigen [Jawa11], stellen LIU et al. [Liu04] bei steigendem Schnei-
deneckenradius trotz höherer Passivkräfte niedrigere Druckeigenspannungen fest, was auf er-
höhte Temperaturen oder eine veränderte Vergleichsspannung in der Werkstückrandzone zu-
rückzuführen sein könnte [Garb06]. Die zu erwartenden Oberflächentopographie ist, bedingt 
durch die Kinematik des Drehprozesses, abhängig vom Schneideneckenradius rε (siehe Abbil-
dung 2-8b) und kann mit Gl. 2-10 näherungsweise berechnet werden. In der Praxis werden je-
doch häufig Abweichungen zwischen der gemessenen gemittelten Rautiefe Rz und der theore-
tischen kinematischen Rautiefe Rt,kin festgestellt. Hierzu erweiterte BRAMMERTZ Gl. 2-10 mit 
einem Term, welcher die elastische Rückfederung von nicht zerspantem Material berücksich-
tigt. Gl. 2-11 beinhaltet hierzu die Mindestspanungsdicke hmin, bei deren Unterschreitung kein 
Materialabtrag mehr stattfindet [Bram61].  
 
Abbildung 2-8:  a) Bezeichnung am Drehwerkzeug nach DIN 6580 [DIN85b, Denk11]; b) 
Einfluss des Schneideneckenradius auf die Oberflächentopographie nach 
[Kloc18] 
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(Gl. 2-11) 
Der Übergang von der Freifläche zur Spanfläche wird als Schneidkante bezeichnet und ist bei 
realen Werkzeugen nicht ideal scharf. Es existieren zahlreiche Präparationsverfahren zur ge-
zielten Einstellung der Schneidengeometrie, wie bspw. Strahlen [Kött06], Bürsten [Bass14], 
Schleifen [Auri16a], Funkenerosion [Yuss10] und Laserbearbeitung [Auri11]. Hinsichtlich der 
Schneidengeometrie lässt sich neben scharfen Schneidkanten zwischen verrundeten und gefas-
ten Schneidkanten unterscheiden, wobei sich Fase und Verrundung auch in einer Mischform 
überlagern können [Cort09]. Bei verrundeten Schneidkanten (siehe Abbildung 2-9a) gibt der 
Schneidkantenradius rβ die Größe der Verrundung an [DIN88]. Der Abstand vom Übergang 
der Freifläche zur Verrundung bis zur Schneidkante einer theoretischen, ideal scharfen 
Schneide wird als Schneidkantenabschnitt Sα bezeichnet (analog Sγ an der Spanfläche). Nach 
DENKENA et al. [Denk03] lässt sich aus dem Verhältnis von Sα und Sγ der Formfaktor K be-
rechnen, welcher die Lage der Schneidkante definiert. Eine Verschiebung der Schneidkante hin 
zur Freifläche (K < 1) wird als Wasserfallgeometrie bezeichnet, eine Verschiebung in Richtung 
der Spanfläche (K > 2) als Trompetengeometrie. Gefaste Schneidkanten werden durch die Fa-
senlänge lβ und den Fasenwinkel γβ charakterisiert (siehe Abbildung 2-9b). Die projizierte Fa-
senlänge lβ,p wird parallel zur Spanfläche gemessen und bemisst den projizierten Abstand von 
der Spanfläche bis zur Schneidkante. [Kloc18] 
 
Abbildung 2-9:  Parametrisierung a) verrundeter Schneidkanten nach [Denk03] und b) ge-
faster Schneidkanten nach [Frie02, Tika09]; c) effektiver Spanwinkel beim 
Zerspanen mit verrundeten Schneidkanten nach [Jivi08, Bass14] 
Im Bereich der Schneidkante liegt bei der Zerspanung nicht mehr der über den Drehhalter vor-
gegebene Spanwinkel γ vor, sondern es kommt in Abhängigkeit der verwendeten Schneiden-
geometrie zu Abweichungen. Beim Zerspanen mit gefasten Schneidkanten liegt im Bereich der 
Schneidkante ein effektiver Spanwinkel γeff vor, welcher aus der Überlagerung des Spanwinkels 
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γ und des Fasenwinkels γβ resultiert. Während bei gefasten Schneidkanten der effektive Span-
winkel im Bereich der Schneidkante annähernd konstant ist, kommt es bei verrundeten Schneid-
kanten zu lokalen Unterschieden im effektiven Spanwinkel γeff in Abhängigkeit der Spanungs-
dicke h und des Schneidkantenradius rβ (siehe Abbildung 2-9c). Von der Spanfläche ausgehend 
in Richtung des Werkstücks wird der effektive Spanwinkel zunehmend stärker negativ. Bei der 
Unterschreitung eines kritischen effektiven Spanwinkels (am sog. Staupunkt) findet keine Ma-
terialtrennung mehr statt. Der Einsatz stärker verrundeter Schneidkanten hat folglich einen An-
stieg der Mindestspanungsdicke hmin zur Folge [Bass14]. Der kritische effektive Spanwinkel 
und somit auch die Mindestspanungsdicke sind abhängig vom Werkstoff und von den Schnitt-
parametern. Während nach SCHMIDT [Schm99] bei γeff < -65° keine sichere Spanbildung mehr 
möglich war, konnten KOCH [Koch96] und JIVISHOV [Jivi08] auch bei γeff = -72° und γeff = -
78° noch eine Spanbildung beobachten. Bei stark negativen effektiven Spanwinkeln bildet sich, 
insbesondere bei niedrigen Schnittgeschwindigkeiten, eine Stagnationszone vor der Schneid-
kante aus [Fang05]. Unterhalb der Mindestspanungsdicke findet keine Zerspanung mehr statt 
und der Werkstoff wird unter der Schneidkante an der Freifläche entlang hindurchgedrückt 
[Albr60]. Eine Vergrößerung des Schneidkantenradius führt aufgrund der höheren Mindest-
spanungsdicke und dem damit verstärkt auftretenden Ploughingeffekten zu einer schlechteren 
Oberflächentopographie [Thie99]. 
Die Schneidengeometrie hat zudem einen signifikanten Einfluss auf die Prozesskräfte und die 
Temperaturen. Größere Schneidkantenradien bewirken bei gleicher Spanungsdicke, dass in ei-
nem größeren Bereich des Spanungsquerschnitts stark negative effektive Spanwinkel vorliegen, 
woraus höhere Prozesskräfte resultieren. WYEN & WEGENER [Wyen10] ermittelten einen line-
aren Anstieg der Prozesskräfte in Abhängigkeit des Schneidkantenradius für einen Bereich von 
10 μm ≤ rβ ≤50 μm. JIVISHOV [Jivi08] ermittelte für rβ ≤ 120 μm ebenfalls einen linearen An-
stieg der Prozesskräfte und bei größeren Schneidkantenradien rβ > 120 μm einen degressiven 
Anstieg. BASSETT [Bass12] entwickelte ein Modell zur Berechnung der Schnitt- und Vorschub-
kraft durch die Addition einer spanabhebenden Kraftkomponente, basierend auf dem Kraftmo-
dell nach KIENZLE [Kien52], und einer nichtspanabhebenden Kraftkomponente, welche linear 
zum freiflächenseitigen Schneidkantenabschnitt Sα ansteigt. Bei der Zerspanung mit Werkzeu-
gen mit gefasten Schneidkanten ist bekannt, dass die Prozesskräfte mit steigendem Fasenwinkel 
γβ aufgrund des stärker negativen effektiven Spanwinkels γeff zunehmen [Güna04, Yen04, 
Denk14]. Zur Quantifizierung der Prozesskräfte in Abhängigkeit von der Schneidengeometrie 
gibt es jedoch noch keine Modelle, wie es bei verrundeten Schneidkanten der Fall ist.  
Hinsichtlich der thermischen Last in Abhängigkeit der Schneidengeometrie stehen sich nach 
DENKENA & BIERMANN [Denk14] zwei gegenwirkende Effekte gegenüber: Größere Schneid-
kantenradien führen durch die erhöhte Reibung in den sekundären Scherzonen sowie durch die 
Vergrößerung der primären Scherzone zu mehr Wärme. Der höheren Wärmeentstehung steht 
jedoch auch eine größere Oberfläche entgegen, über welche die Wärme aus der Kontaktzone 
abgeführt werden kann. JIVISHOV [Jivi08] und AL-ZKERI et al. [Alzk09] zeigten in Finite-Ele-
mente-Simulationen, dass sich mit einer Vergrößerung des Schneidkantenradius die im Werk-
zeug maximal auftretenden Temperaturen von der Spanfläche hin zur Freifläche verschieben. 
Nach YEN et al. [Yen04] gehen sowohl mit einer Erhöhung der Fasenlänge als auch mit größe-
ren Fasenwinkeln höhere Temperaturen einher. 
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Schneidkanten mit Fasen oder großen Schneidkantenradien führen aufgrund der größeren me-
chanischen Last zu einer stärker ausgeprägten plastischen Verformung der Werkstückrandzone 
und höheren Druckeigenspannungen [Joch01, Jivi08]. Eine gleichzeitig steigende thermische 
Belastung der Werkstückrandzone kann der Bildung von Druckeigenspannungen jedoch entge-
genwirken. Ob hierbei die mechanischen oder thermischen Effekte überwiegen, ist abhängig 
von den Schnittparametern und den Eigenschaften des Werkstoffs [Kloc18]. 
Werkzeuge aus hochharten Schneidstoffen verfügen oftmals über gefaste Schneidkanten, wel-
che die Wahrscheinlichkeit von Schneidkantenausbrüchen verringern und somit die Standzeit 
erhöhen [Kloc18]. Bei verrundeten Schneidkanten führt nach DENKENA [Denk11] eine Vergrö-
ßerung des freiflächenseitigen Schneidkantenabschnitts Sα zu einer Zunahme des Freiflächen-
verschleißes und eine Erhöhung des spanflächenseitigen Schneidkantenabschnitts Sγ zu einer 
Steigerung des Kolkverschleißes. Die Vergrößerung beider Schneidkantenabschnitte führt – 
wie eine Fase – zur Stabilisierung der Schneidkante [Bass14]. Hinsichtlich des Schneidkanten-
radius liegt anwendungsspezifisch in der Regel ein Bereich mit erhöhter Werkzeugstandzeit vor 
[Lümk12, Berg18, Kloc18]. 
2.2.4 Kryogene Kühlung 
Die Verwendung eines Kühlschmierstoffes (KSS) während der Zerspanung bewirkt, dass die 
in der Kontaktzone entstehende Wärme nicht nur in das Werkzeug, das Werkstück, den Span 
und zu sehr geringen Anteilen in die Atmosphäre überführt wird, sondern zu einem Anteil auch 
in den KSS übergeht und über diesen abgeführt wird. Neben der Abfuhr der Wärme wird KSS 
auch namensgebend eine Schmierwirkung zugesprochen, welche zudem die Wärmeentstehung 
in der Kontaktzone reduziert. Die verminderte Wärmeentstehung und die verbesserte Wärme-
abfuhr führen zu niedrigeren Temperaturen im Werkzeug und im Werkstück, woraus höhere 
Standzeiten und bessere Randzoneneigenschaften resultieren können [Hong99, Adle06]. KSS 
werden nach DIN 51385 [DIN13] in wassermischbare und nichtwassermischbare KSS unter-
teilt. YILDIZ & NALBANT [Yild08] klassifizieren zudem die Gase als dritte Gruppe der „cutting 
fluids“. Hierzu zählen neben der Druckluftkühlung insbesondere die Kühlung mit den Prozess-
medien Kohlenstoffdioxid CO2 und Stickstoff LN2. Die Klassifizierung bezieht sich dabei auf 
den Aggregatszustand bei Raumtemperatur und Umgebungsdruck.  
Bei der Zerspanung werden CO2 und LN2 aus der flüssigen Phase heraus unter tiefkalten (“kry-
ogenen“) Temperaturen zugeführt. CO2 wird bei Raumtemperatur bei ca. 57 bar gelagert und 
über ein Steigrohr aus der Flüssigphase entnommen und dem Prozess zugeführt. Beim Düsen-
austritt kommt es zur Druckabnahme und zur Umwandlung des flüssigen CO2 in ein Festkörper-
Gas-Gemisch [Supe12]. Diese Phasentransformation und der durch die Expansion hervorgeru-
fene JOULE-THOMSON-Effekt bewirken eine Temperaturreduktion auf 194,7 K, was bei Umge-
bungsdruck dem Sublimationspunkt entspricht [Barb66, Bier07]. Da das CO2 bis zum Düsen-
austritt Raumtemperatur aufweist, müssen die Zuleitungen nicht isoliert sein [Jawa16a]. Flüs-
siger Stickstoff (LN2) hat bei Athmosphärendruck einen Siedepunkt von 77,4 K und wird 
ebenso wie CO2 in der flüssigen Phase gespeichert. Da die Temperatur des zugeführten LN2 
jedoch maximal der des Siedepunktes entsprechen darf, um eine flüssige Zuführung zu reali-
sieren, müssen die Zuleitungen zur Versuchsmaschine möglichst kurz und gut isoliert sein 
[Pusa14]. Bei kryogenen Kühlung mit LN2 kann es aufgrund von Siedeeffekten zu deutlichen 
Temperaturschwankungen in Abhängigkeit der Zeit kommen, wohingegen CO2 bei annähernd 
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konstanten, wenngleich auch deutlich höheren Temperaturen, zugeführt wird. Die Verwendung 
von LN2 benötigt zudem erheblich höhere Vorlaufzeiten, bis das Kühlmedium am Düsenaustritt 
überwiegend als flüssige Phase austritt [Pusa16]. Beim Auftreffen von LN2 auf die Werkstück- 
und Werkzeugoberfläche kommt es bei geringen Temperaturdifferenzen zum Blasensieden und 
bei höheren Temperaturdifferenzen zum Filmsiedeln, was den Wärmeübergangskoeffizienten 
zwischen Kühlmedium und Oberfläche und somit die über das Kühlmedium abgeführte Wär-
memenge deutlich reduziert [Fast70, Dix13, Pusa16]. Flüssiger Sauerstoff (Siedepunkt 90,2 K) 
und flüssiger Wasserstoff (Siedepunkt 20,3 K) sind aufgrund ihrer Reaktionsfähigkeit nicht als 
Kühlmedium an freier Atmosphäre geeignet [Whit59, Dix13].  
Sowohl HONG & DING [Hong01a] als auch DIX et al. [Dix14] unterschieden bei der kryogenen 
Kühlung zwischen der direkten und der indirekten Kühlung. Bei der indirekten Kühlung befin-
det sich LN2 in einem Reservoir innerhalb des Werkzeuges und kühlt dieses somit von innen 
[Evan91]. Durch Erwärmung verdampfter Stickstoff kann durch eine Kavität ausgelassen wer-
den [Ahme07]. Bei der direkten Kühlung wird abhängig von der Positionierung der Düsen zwi-
schen der Werkstückvorkühlung und der Kühlung der Kontaktzone unterschieden. Die Vorküh-
lung des zu zerspanenden Werkstoffes führt aufgrund der sinkenden Temperaturen zu einer 
abnehmenden Duktilität, was sich positiv auf den Spanbruch auswirkt [Hong01b, Yild08]. Eine 
ausgeprägte Werkstoffvorkühlung wirkt sich jedoch aufgrund der thermischen Kontraktion des 
Werkstückes negativ auf die Bearbeitungsgenauigkeit aus [Dix13]. Am weitesten verbreitet ist 
die direkte Kühlung der Kontaktzone. Je nach Düsenanzahl, -positionierung und Strahlaufwei-
tung können hierbei Span- und Freifläche des Werkzeuges, Spanober- und -unterseite sowie 
auch das Werkstück gekühlt werden. Nach HONG & DING [Hong01a] führt eine kryogene Küh-
lung der Span- und Freifläche zu niedrigeren Temperaturen als eine Werkstückvorkühlung, eine 
indirekte Kühlung des Werkzeuges oder eine alleinige kryogene Kühlung der Span- oder der 
Freifläche. Aufgrund der hohen Temperaturdifferenz führt der Einsatz kryogener Kühlmedien 
in der Regel zu niedrigeren Temperaturen als die Verwendung konventioneller KSS oder Tro-
ckenbearbeitung [Dhar07, Jero12, Jawa16a]. 
Der Einfluss kryogener Kühlmedien auf die Schmierung der Kontaktzone ist in der Literatur 
umstritten: Während HONG et al. [Hong01c] durch den Einsatz von LN2 eine deutliche Reduk-
tion des Reibkoeffizienten μ beim Drehen von TiAl6V4 feststellten, attestieren JAWAHIR et al. 
[Jawa16a] kryogenen Kühlmedien im Allgemeinen nur eine marginale Schmierwirkung. RO-
TELLA & UMBRELLO [Rote14a] stellten bei Zerspanversuchen im Orthogonalschnitt von 
TiAl6V4 keinen Einfluss der Kühlstrategie auf den Reibkoeffizienten μ fest, ebenso wie PU et 
al. [Pu14] bei der kryogenen und trockenen Zerspanung der Magnesiumlegierung AZ31B. BER-
MINHAM et al. [Berm11] stellten beim kryogenen Drehen von TiAl6V4 sogar geringfügig hö-
here Reibkoeffizienten fest als im Trockenschnitt. In tribologischen Modellversuchen zeigten 
COURBON et al. [Cour13], dass bei der Tribopaarung TiAl6V4-Hartmetall kein signifikanter 
Unterschied zwischen Trockenreibung und der Reibung unter Zuführung von LN2 festzustellen 
war. Bei der Paarung Inconel 718-Hartmetall konnte durch LN2 der Reibkoeffizient hingegen 
gesenkt werden. Die Schmierwirkung des flüssigen Stickstoffs war dabei höher als die des gas-
förmigen Stickstoffs. EL-TAYEB et al. [Elta09] untersuchten ebenfalls die Reibung zwischen 
TiAl6V4 und Hartmetall trocken und mit kryogener Kühlung und fassten dabei zusammen, dass 
die Einflüsse der Kontaktgeschwindigkeit und der Anpresskraft auf den Reibkoeffizienten von 
höherer Signifikanz sind als der Einfluss der kryogenen Kühlung. RECH et al. [Rech13] stellten 
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in tribologischen Modellversuchen fest, dass die Reibung erheblich von der Tribopaarung und 
der Kontaktgeschwindigkeit abhängt. Der metastabile austenitische Stahl AISI 304L weist nach 
RECH et al. [Rech13] gegenüber mit TiN beschichtetem Hartmetall im trockenen Reibkontakt 
bei vc = 25 m/min einen Reibkoeffizient von μ = 0,65 und bei vc = 200 m/min einen Reibkoef-
fizient von μ = 0,24 auf.  
Ebenso wie die in der Kontaktzone auftretende Reibung sind die Prozesskräfte stark abhängig 
vom zerspanten Material, dem Schneidstoff und den Schnittparametern, sodass Beobachtungen 
zu den Prozesskräften in Abhängigkeit von der Kühlstrategie immer nur für den betrachteten 
Versuchsrahmen aussagekräftig sind. HONG & DING [Hong01b] argumentierten, dass niedrige 
Werkstücktemperaturen bei der kryogenen Zerspanung und die damit einhergehenden höheren 
Festigkeiten sich in einem Anstieg der Prozesskräfte bemerkbar machen können, was ebenfalls 
in weiteren Studien bestätigt wurde [Nalb11, Kayn14]. DHAR et al. [Dhar02a] stellten bei der 
kryogenen Zerspanung niedrigere Prozesskräfte fest als im Trockenschnitt, was auf eine nied-
rigere Reibung zurückgeführt wurde. Zu ähnlichen Ergebnisse kamen DHANANCHEZIAN & 
KUMAR [Dhan11] und IMBROGNO et al. [Imbr17]. WANG & RAJURKAR [Wang00] beobachteten 
keinen signifikanten Einfluss der Kühlstrategie auf die Prozesskräfte. 
Durch die Verwendung einer kryogenen Kühlung lässt sich nach DHAR et al. [Dhar02b] und 
BERMINGHAM et al. [Berm12] gegenüber der Trockenzerspanung die Standzeit erhöhen, weil 
die Kontaktfläche zwischen Span und Werkzeug reduziert wird und zudem die bei niedrigerer 
Temperatur höhere Härte des Schneidstoffes eine höhere Abrasionsbeständigkeit mit sich 
bringt. Ein mit kryogener Kühlung einhergehender niedrigerer Freiflächenverschleiß kann zu 
einer Erhöhung der Bearbeitungsgenauigkeit führen [Dhar07], andererseits kann eine 
ausgeprägte thermische Werkstückkontraktion auch zur Fertigung mit Übermaß führen 
[Nove17]. HONG & BROOMER [Hong00] zeigten, dass die Produktionskosten bei der kryogenen 
Drehbearbeitung des metastabilen austenitischen Stahls AISI 304 gegenüber der Verwendung 
einer konventionellen Überflutungskühlschmierung aufgrund der höheren Standzeiten und den 
somit niedrigeren Werkzeugkosten geringer sind. Neben niedrigeren Produktionskosten ist 
aufgrund der höheren realisierbaren Schnittgeschwindigkeiten mithilfe einer kryogenen 
Kühlung auch eine höhere Produktivität in der Fertigung möglich [Pusa10a]. Zudem ist eine 
kryogene Kühlung gegenüber der konventionellen Kühlschmierung nach PUSAVEC et al. 
[Pusa10b] nachhaltiger, da sie mit einer Reduktion im Wasserverbrauch und in der 
Abfallerzeugung einhergeht. Weiterhin fallen während des Fertigungsprozesses keine 
toxischen Stoffe an und in Abhängigkeit der gewählten Schnittgeschwindigkeit und der 
Losgröße kann der Energieverbrauch und der Beitrag zur globalen Erwärmung gesenkt werden 
[Pusa11a, Aram14]. Die Verwendung einer kryogenen Kühlung bei der spanenden Bearbeitung 
ermöglicht bei einer Vielzahl an Werkstoffen eine Verbesserung der Oberflächentopographie 
und der Werkstückrandzoneneigenschaften [Jawa16a], worauf im folgenden Kapitel 2.2.5 
weiterführend eingegangen wird. 
2.2.5 Oberflächenmorphologie 
Der Begriff der „Oberflächenmorphologie“ wurde innerhalb des Sonderforschungsbereichs 926 
„Bauteiloberflächen – Morphologie auf der Mikroskala“ durch AURICH et al. [Auri16b] und 
HASSE et al. [Hass16] geprägt und bezieht sich auf die Definition der Morphologie nach ZWI-
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CKY [Zwic89a, Zwic89b]. Demnach ist die Morphologie das „philosophische, technische Prin-
zip“ des „praktizierten ganzheitlichen Denkens“ [Müll19]. Diese Gesamtheitsbetrachtung im 
Kontext von spanend hergestellten Bauteiloberflächen beinhaltet Informationen zur geometri-
schen Gestalt, der Oberflächentopographie sowie den metallurgischen und mechanischen Ei-
genschaften des darunterliegenden, oberflächennahen Randbereiches, der Werkstückrandzone 
(siehe Abbildung 2-10). 
 
Abbildung 2-10:  Schematische Darstellung der Oberflächenmorphologie am Beispiel eines 
kryogen gedrehten, metastabilen austenitischen Stahls nach [Smag17a] 
Oberflächentopographie 
Die Oberfläche bildet die Grenzfläche zwischen Bauteil und Umgebung und beeinflusst daher 
in technischen Anwendungen maßgeblich das Einsatzverhalten in vielerlei Hinsicht [Brow18]. 
Die Oberflächentopographie wirkt sich unter anderem auf die Ermüdungsfestigkeit [Ardi14], 
die Reibung [Berg10], den Verschleiß [Thie18], die Adhäsion [Brow01], die Lichtreflexion 
[Mana11], das Benetzungsverhalten [Bela15], die Bildung [Schl17] und Haftung [Hutt18] von 
Biofilmen, die Wärmeübertragung und das Strömungsverhalten von Fluiden [Xing16] sowie 
die haptische [Neum16] und visuelle Wahrnehmung [Berg07] des Menschen aus. Aufgrund 
dieser vielfältigen Auswirkungen muss der spanende Endbearbeitungsprozess auf die spätere 
Anwendung der Bauteile ausgerichtet werden. Zwar gibt es mittlerweile flächige Rauheitskenn-
größen [Leac13] und Kenngrößen zur Beschreibung der funktionalen Eigenschaften [Raid14, 
Klau18], dennoch werden in der industriellen Praxis häufig die Anforderung an die zu erzeu-
gende Oberfläche mit eindimensionalen Rauheitskenngrößen beziffert [Kloc18]. 
Beim Drehen entsteht bedingt durch die Kinematik eine Oberflächentopographie mit periodi-
schen Rauheitsspitzen, deren Abstand voneinander dem Vorschub entspricht (siehe Abbildung 
2-8b). Die Höhe der Rauheitsspitzen kann in Abhängigkeit des Vorschubes und des Schneiden-
eckenradius mit Gl. 2-10 abgeschätzt werden. Insbesondere bei niedrigen Vorschüben und gro-
ßen Schneidkantenverrundungen auftretende Ploughingeffekte können nach BRAMMERTZ 
[Bram61] mit Gl. 2-11 berücksichtigt werden. Weiterhin kann im Drehprozess auftretende Auf-
bauschneidenbildung die Oberflächentopographie verschlechtern, da sich das vor der Trenn-
zone angestaute Material unter der Schneidkante hindurchdrücken und mit der neu erzeugten 
Oberfläche kaltverschweißt wird. Aufbauschneiden können zudem an der Nebenschneide ent-
lang vorbeigedrückt werden und hinterbleiben dann als oftmals elongierte Materialanhaftung 
an den Rauheitsspitzen [Devi11]. Diese adhäsiven Oberflächendefekte treten insbesondere bei 
der Zerspanung von duktilen Werkstoffen auf, da insbesondere bei der Fließspanbildung Auf-
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bauschneiden auftreten [Kloc18, Olss18]. Bei der Zerspanung können unerwünschte selbstan-
geregte Schwingungen zwischen Werkzeug und Werkstück zur Bildung von Rattermarken füh-
ren [Merr65].  
SCHOOP et al. [Scho17] konnten durch die Verwendung einer kryogenen Kühlung beim Drehen 
von TiAl6V4 niedrigere Rauheiten realisieren als bei Verwendung einer konventionellen Über-
flutungskühlschmierung, was mit einer Verringerung der Mindestspanungsdicke und somit we-
niger stark ausgeprägten Ploughingeffekten begründet wurde. Eine kryogene Kühlung kann 
nach HONG & ZHAO [Hong99] und SARTORI et al. [Sart16] durch Aufbauschneidenbildung be-
dingte Partikelanhaftungen gegenüber der Trockenzerspanung reduzieren und somit zu einer 
besseren Oberflächenqualität führen. KLOCKE et al. [Kloc13] begründeten die niedrigeren 
Oberflächenrauheiten bei der kryogenen Zerspanung mit niedrigerem Werkzeugverschleiß. 
Bessere Oberflächenrauheiten bei der kryogenen Zerspanung wurden weiterhin noch von zahl-
reichen anderen Autoren bei verschiedenen Werkstoffen festgestellt [Wang00, Kayn11, 
Pusa11b, Jero12, Rote14a, Rote14b, Oliv18]. ISAKSON et al. [Isak18] und HARDT et al. 
[Hard18] konnten keinen signifikanten Einfluss der Kühlstrategie auf die Oberflächenrauheit 
feststellen. GRZESIK et al. [Grze12] beobachteten bei Verwendung einer kryogenen Kühlung 
hingegen eine höhere Oberflächenrauheit. 
Werkstückrandzone 
Ebenso wie die Oberflächentopographie haben die Eigenschaften der Werkstückrandzone in 
einem hohen Ausmaß Auswirkungen auf das Einsatzverhalten des Bauteils [Brin11]. Vorteil-
hafte Randzoneneigenschaften können so beispielsweise die Ermüdungsfestigkeit [Rame05, 
Schw06,], die Verschleißfestigkeit [Jawa11, Fröl15] und die Korrosionsbeständigkeit [Denk07, 
Wang17, Wu18] verbessern. Die Randzoneneigenschaften sind nach BRINKSMEIER et al. 
[Brin14] abhängig von den mechanischen, thermischen und chemischen Belastungen der Werk-
stückrandzone während des Fertigungsprozesses. Die Kenntnisse der Wirkzusammenhänge 
zwischen den Einstellgrößen, den Prozessgrößen und den daraus resultierenden Eigenschaften 
der Werkstückrandzone erlauben somit die Fertigung von Werkstücken mit definierten Rand-
zoneneigenschaften durch gezielte Anpassung der Einstellgrößen [Brin18]. 
Die bei der spanenden Bearbeitung mit geometrisch bestimmter Schneide einhergehenden Ver-
formungsvorgänge führen zu einer plastischen Deformation des Gefüges in der Werkstückrand-
zone. Nach der Zerspanung lässt sich daher unterhalb der Werkstückoberfläche eine Elongation 
der Körner in Schnittrichtung und eine ausgeprägte Kornfeinung feststellen [Jawa11, Kloc18]. 
Neben der Bildung von neuen Korngrenzen kommt es durch die Zerspanung auch zu einem 
deutlichen Anstieg der Versetzungsdichte unterhalb der Oberfläche [Oute15]. Beides trägt zur 
Kaltverfestigung bei und äußert sich in einem Anstieg der Mikrohärte (siehe Kapitel 2.1.2) 
[Cali09, Jafa14, Zhan18a]. Durch die Verwendung einer kryogenen Kühlung wurde bereits bei 
einer Vielzahl an Werkstoffen gegenüber der Trockenzerspanung oder der Zerspanung mit kon-
ventioneller Überflutungskühlschmierung eine ausgeprägtere Kornfeinung und damit auch stär-
kere Kaltverfestigung festgestellt [Pu14, Rote14b, Rote14c, Jawa16b]. Analog hierzu wurden 
auch bei mechanischen Verfestigungsprozessen mit kryogener Kühlung eine umfassendere 
Kornfeinung festgestellt [Caud14, Yang15]. Die bei niedrigen Temperaturen stärker ausge-
prägte Kornfeinung wurde von PU et al. [Pu14] auf dynamisch Rekristallisation (DRX) zurück-
geführt und mithilfe des ZENER-HOLLOMON-Parameters [Zene44] modelliert. Beim Zerspanen 
mit stärker verrundeten Schneidkanten liegt in einem weiteren Abstand vom Randbereich noch 
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die für die DRX benötigte kritische Verformung [Saka14] vor, sodass PU et al. [Pu14] hierbei 
sowohl bei der Trocken- als auch bei der kryogenen Zerspanung nanokristalline Randschichten 
mit größeren Schichtdicken feststellten. Zu ähnlichen Ergebnissen kamen AMBROSY et al. 
[Ambr14] beim Zerspanen von 42CrMo4 im Orthogonalschnitt. Nach SEGEBADE et al. 
[Sege18] begünstigt zudem ein niedriger Formfaktor K die Kornfeinung bei der Zerspanung. 
Ebenso führen negative Spanwinkel zu kleineren Körnern in der Werkstückrandzone [Ding11].  
Die während der spanenden Endbearbeitung in der Werkstückrandzone vorliegenden thermo-
mechanischen Lasten bestimmen den resultierenden Eigenspannungszustand. Generell führen 
mechanische Lasten zur Bildung von Druckeigenspannungen, während thermische Lasten hin-
gegen Zugeigenspannungen begünstigen [Liu76, Jawa11]. Gedrehte Oberflächen weisen in der 
Regel in der Werkstückrandzone einen Bereich mit ausgeprägten Druckeigenspannungen auf, 
welcher aus den hohen mechanischen Lasten hervorgeht. Unmittelbar unterhalb der Oberfläche 
finden sich aufgrund der hohen Temperaturen im Bereich der Kontaktzone niedrigere Druckei-
genspannungen oder sogar Zugeigenspannungen [Jawa11]. Beim Drehen mit kryogener Küh-
lung wird aufgrund der niedrigeren Temperaturen in der Werkstückrandzone die Bildung von 
Druckeigenspannungen begünstigt [Pusa11b, He16, Hrib18]. Höhere mechanische Lasten, 
bspw. bedingt durch größere Schneidkantenverrundungen [Nasr07], höhere Fasenwinkel 
[Dahl04], zunehmender Werkzeugverschleiß [Isak18] oder höhere Vorschübe [Hua05] führen 
zu stärker ausgeprägten Druckeigenspannungen in der Werkstückrandzone. 
In Abhängigkeit von dem zerspanten Werkstoffes und der thermomechanischen Last können in 
der Werkstückrandzone auch Phasenumwandlungen stattfinden. Ein umfangreich untersuchtes 
Beispiel hierbei ist die „White-Layer“-Bildung beim Hartdrehen. Das Aufheizen und anschlie-
ßende rasche Abkühlen führt zur Bildung spröder und daher unerwünschter Schichten an der 
Werkstückoberfläche [Müll07, Umbr11]. Die Verwendung einer kryogenen Kühlung führt zur 
signifikanten Verringerung der „White-Layer“-Schichtdicke [Rote12, Umbr12]. Die verfor-
mungsinduzierte Martensitbildung beim Drehen metastabiler austenitischer Edelstähle wird im 
folgenden Kapitel 2.3 näher beschrieben. 
2.3 Randschichtverfestigung beim Drehen metastabiler austenitischer 
Stähle 
Durch die Überlagerung von Kaltverfestigungsmechanismen (siehe Kapitel 2.1.2) und verfor-
mungsinduzierter Martensitbildung (siehe Kapitel 2.1.3) lässt sich die Mikrohärte von met-
astabilen austenitischen Stählen erhöhen. Beide Verfestigungsarten werden durch niedrige 
Temperaturen und hohe Verformungsgrade begünstigt. GARBRECHT [Garb06] beobachtete eine 
verformungsinduzierte Martensitbildung und damit verbunden einen Anstieg der Mikrohärte 
beim Trockendrehen und im höheren Umfang beim Festwalzen des Manganhartstahls 
X120Mn12. Es wurde geschlussfolgert, dass beim Drehen durch erhöhte Passivkräfte und beim 
Festwalzen durch höhere Festwalzkräfte eine umfangreichere verformungsinduzierte Marten-
sitbildung erzielt werden kann. In späteren Untersuchungen verwendete MEYER [Meye12a] 
eine kryogene CO2-Kühlung beim Festwalzen, was die verformungsinduzierte Martensitbil-
dung signifikant begünstigte und zu einer ausgeprägteren Randschichtverfestigung führte. AU-
RICH et al. [Auri14] verwendeten eine kryogene CO2-Kühlung beim Drehen von metastabilen 
austenitischen Cr-Ni-Stählen. Die niedrigen Temperaturen während des Zerspanprozesses in 
Überlagerung mit den hohen mechanischen Lasten führten zu einer verformungsinduzierten 
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Phasentransformation im Bereich von ca. 200 μm von lokal bis zu ca. 40 % α‘-Martensit (sche-
matisch in Abbildung 2-11 dargestellt). Das kryogene Drehen der metastabilen austenitischen 
Stähle ermöglicht in den Formgebungsprozess integrierte Randschichtverfestigung, welche, je 
nach Anforderungen an die Bauteiloberfläche, einen separaten Randschichtverfestigungspro-
zess obsolet macht. Im Folgenden wird auf die bereits bekannten Wirkzusammenhänge zwi-
schen den Einstellgrößen, den Prozessgrößen, der Oberflächenmorphologie (mit besonderem 
Hinblick auf die verformungsinduzierte Martensitbildung) und den Bauteileigenschaften ein-
gegangen. 
 
Abbildung 2-11:  Schematische Darstellung der verformungsinduzierten Martensitbildung 
beim kryogenen Drehen metastabiler austenitischer Stähle nach [Maye14b] 
Einfluss der Schnittparameter 
MAYER et al. [Maye18a] untersuchten den Einfluss der Schnittparameter (Schnittgeschwindig-
keit vc, Schnitttiefe ap, Vorschub f) gemeinsam mit dem Einfluss des Neigungswinkels λ auf 
die Prozessgrößen und die Oberflächenmorphologie. Die thermische Last wurde mithilfe der 
thermographisch ermittelten Oberflächentemperatur TOF, die mechanische Last durch die ef-
fektive Passivkraft Fp‘ nach GARBRECHT [Garb06] bewertet. Eine Erhöhung der Schnittge-
schwindigkeit vc führt durch die Überlagerung zweier Effekte zu höheren Temperaturen (siehe 
Abbildung 2-12b): Die zur Zerspanung benötigte mechanische Energie in der primären Scher-
zone wird nahezu adiabatisch in Wärme umgewandelt, kann jedoch aufgrund der kürzeren Pro-
zessdauer schlechter aus der Kontaktzone abgeführt werden. Aufgrund der kürzeren Prozess-
dauer kann zudem weniger Wärme über das Kühlmedium abgeführt werden. Die höheren Tem-
peraturen führen zur thermischen Materialentfestigung und bewirken somit, dass mit höheren 
Schnittgeschwindigkeiten niedrigere effektive Passivkräfte Fp‘ einhergehen (siehe Abbildung 
2-12a). Hierbei ist zu ergänzen, dass die bei verschiedenen Schnittgeschwindigkeiten festge-
stellte Temperaturdifferenz in der Kontaktzone wahrscheinlich deutlich stärker ausgeprägt ist 
als an der vermessenen Oberfläche nach einer ¾ Werkstückumdrehung. Eine Erhöhung des 
Vorschubes f und der Schnitttiefe ap führen zu einer Vergrößerung des Spanungsquerschnittes 
und folglich der Prozesskräfte, so auch der effektiven Passivkraft, welche sich aus Vorschub- 
und Passivkraft berechnet (siehe Abbildung 2-12a & c). Die mit steigendem Vorschub und grö-
ßerer Schnitttiefe gemessenen, ansteigenden Schnittkräfte signalisieren eine höhere Wärmeent-
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stehung und begründen somit die höheren Temperaturen (siehe Abbildung 2-12b & d). Ein stär-
ker negativer Neigungswinkel λ führt zu höheren effektiven Passivkräften und zu marginal hö-
heren Temperaturen (siehe Abbildung 2-12c & d). [Maye18a] 
 
Abbildung 2-12:  Einfluss des Vorschubes und der Schnittgeschwindigkeit auf a) die effek-
tive Passivkraft und b) die Oberflächentemperatur; Einfluss des Neigungs-
winkels und der Schnitttiefe auf c) die effektive Passivkraft und d) die Ober-
flächentemperatur nach [Maye18a] 
Die mit variierten Schnittparametern beeinflussten Prozessgrößen (siehe Abbildung 2-12) wir-
ken sich signifikant auf den α‘-Martensitgehalt ξm aus. Die bei höheren Schnittgeschwindigkei-
ten auftretenden höheren Temperaturen und gleichzeitlich niedrigeren effektiven Passivkräfte 
wirken beide der verformungsinduzierten α‘-Martensitbildung entgegen (siehe Abbildung 
2-13a). Höhere Vorschübe führen zu höheren Temperaturen, der Einfluss der höheren mecha-
nischen Last überwiegt dem jedoch, was sich in steigenden α‘-Martensitgehalten auswirkt. Mit 
zunehmender Schnitttiefe steigt die mechanische und die thermische Last, es kommt jedoch, 
anders als bei zunehmenden Vorschüben, zu einer deutlichen Abnahme des α‘-Martensitgehal-
tes (siehe Abbildung 2-13c). MAYER [Maye18b] begründete dies damit, dass sich die steigende 
thermische Last bei zunehmenden Schnitttiefen nicht nur in höheren Oberflächentemperaturen 
äußert. Bei großen Schnitttiefen wird ein großer Anteil des vorgekühlten Bereichs durch den 
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Span abgetragen, sodass die Kühlwirkung der im Drehprozess neu erzeugten Werkstückrand-
zone geringer ist. Eine Änderung des Neigungswinkels bewirkt keine signifikante Beeinflus-
sung des α‘-Martensitgehaltes. [Maye18a] 
 
Abbildung 2-13:  Einfluss des Vorschubes und der Schnittgeschwindigkeit auf a) den Mar-
tensitgehalt und die b) maximale Mikrohärte; Einfluss des Neigungswin-
kels und der Schnitttiefe auf c) den Martensitgehalt und die d) maximale 
Mikrohärte nach [Maye18a] 
Die maximale Mikrohärte wurde stets nahe unterhalb der Oberfläche gemessen (Abstand 
z = 20 μm). Die maximal gemessenen Mikrohärten in Abhängigkeit der Schnittparameter und 
des Neigungswinkels sind in Abbildung 2-13b & d dargestellt. Bei der Parameterkombination 
(vc = 30 m/min, ap = 0,3 mm, f = 0,3 mm/U, λ = -18°), welche zu dem höchsten α‘-Martensit-
gehalt ξm führte, wurde auch die höchste maximale Mikrohärte gemessen. Darüber hinaus lässt 
sich jedoch keine eindeutige Korrelation zwischen α‘-Martensitgehalt und maximalen Mikro-
härte feststellen. Teilweise zeigen sich sogar gegenläufige Tendenzen, wie bspw. bei zuneh-
menden Schnitttiefen. Eigenspannungsmessungen zeigen ein für gedrehte Werkstückrandzonen 
charakteristisches Profil: An der Oberfläche und im oberflächennahen Randbereich wurden bei 
allen untersuchten Proben Zugeigenspannungen gemessen, die auf die im Prozess vorherr-
schenden hohe Temperaturen im oberflächennahen Bereich zurückzuführen sind, welche aus 
der Reibung an der freiflächenseitigen, sekundären Scherzone und im Bereich der Trennzone 
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herrühren. In größerem Abstand vom Randbereich finden sich bei allen Proben Druckeigen-
spannungen. Höhere Vorschübe und Schnitttiefen führen aufgrund der höheren mechanischen 
Last zu einem ausgeprägteren Druckeigenspannungsbereich. Eine höhere Schnittgeschwindig-
keit begünstigt dagegen aufgrund der höheren thermischen Last die Bildung von Zugeigenspan-
nungen. Der Einfluss des Neigungswinkels auf die Eigenspannungen ist vergleichsweise ge-
ring. [Maye18a, Maye18b] 
Einfluss der Kühlstrategie 
Das Ausmaß der verformungsinduzierten Martensitbildung beim Drehen metastabiler austeni-
tischer Stähle hängt von den Temperaturen ab, welche während der Zerspanung in der Werk-
stückrandzone vorliegen. Um die thermische Last während des Drehens zu variieren, führten 
MAYER et al. [Maye14a] Versuche mit verschiedenen kryogenen Kühlmedien durch. Die 
höchsten Temperaturen wurden erwartungsgemäß bei allen Schnittparameterkombinationen 
beim Drehen ohne Kühlmittelzufuhr festgestellt (siehe Abbildung 2-14b).  
 
Abbildung 2-14:  Einfluss der Kühlstrategie auf a) die Passivkraft, b) die Oberflächentempe-
ratur, c) den Martensitgehalt, d) die maximale Mikrohärte nach [Maye14a] 
Die interne LN2-Kühlung führte verglichen mit den anderen kryogenen Kühlstrategien zu deut-
lich höheren Temperaturen an der Werkstückoberfläche, da überwiegend das Werkzeug und 
nicht das Werkstück gekühlt wurde. Weiterhin führte die interne Kühlung des Werkzeuges zu 
erheblichen Maßabweichungen von ca. 0,2 mm in Zustellrichtung [Maye18b]. Die externe 
CO2- und LN2-Strahlkühlung bewirkten beide eine deutliche Absenkung der Oberflächentem-
peratur. Bei der LN2-Kühlung wurden bei allen Schnittparameterkombinationen geringfügig 
niedrigere Temperaturen als bei der CO2-Kühlung gemessen. Dies könnte durch die höhere 
Temperaturdifferenz zwischen Werkstück und Kühlmedium begründet sein. Der flüssige Stick-
stoff war jedoch gegenüber dem CO2 mit starken Reflexionen in den Thermographieaufnahmen 
verbunden [Maye18b], was eine Vergleichbarkeit der gemessenen Temperaturen erschwert. 
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Eine kombinierte Kühlung mittels externer CO2-Zufuhr und interner LN2-Kühlung führte ge-
genüber der reinen CO2-Kühlung zu einer weiteren Temperaturabsenkung. Die kombinierte 
Kühlung ist jedoch auch mit höherem Aufwand, höheren Kosten sowie ebenfalls auftretenden 
Maßabweichungen verbunden. Der Einfluss der Kühlstrategie auf die mechanische Last war 
sehr gering (siehe Abbildung 2-14a). Insofern sind die Unterschiede im gemessenen α‘-Mar-
tensitgehalt ξm überwiegend auf die unterschiedlichen thermischen Lasten zurückzuführen. Bei 
der internen LN2-Kühlung und der Zerspanung im Trockenschnitt fand aufgrund der hohen 
Temperaturen in der Werkstückrandzone keine oder – bei hinreichend hohen mechanischen 
Lasten – nur in sehr geringem Ausmaß eine verformungsinduzierte Martensitbildung statt 
(siehe Abbildung 2-14c). Bei der externen CO2-Kühlung wurde bei drei von vier Schnittpara-
meterkombinationen ein höherer α‘-Martensitgehalt festgestellt als beim Drehen mit externer 
LN2-Kühlung. Da die mechanischen Lasten bei den beiden Kühlstrategien nahezu gleich waren, 
deutet dies darauf hin, dass tatsächlich bei der CO2-Kühlung niedrigere Temperaturen in der 
Werkstückrandzone vorlagen und die niedrigeren gemessenen Oberflächentemperaturen bei 
der LN2-Kühlung auf einen systematischen Messfehler aufgrund der durch die LN2-Atmo-
sphäre beeinflussten Wärmestrahlung zurückzuführen sind. Bei den im Trockenschnitt zerspan-
ten Werkstücken wurde bei jeder Schnittparameterkombination die niedrigste Mikrohärte in der 
Werkstückrandzone festgestellt (siehe Abbildung 2-14d). Weiterhin ist zu erkennen, dass bei 
der internen LN2-Kühlung stets die zweitniedrigste Mikrohärte gemessen wurde, welche auf 
den zweitniedrigsten α‘-Martensitgehalt zurückzuführen ist (siehe Abbildung 2-14c), welcher 
wiederum aus den zweitniedrigsten Temperaturen herrührt (siehe Abbildung 2-14b). Bei der 
externen LN2- und CO2-Kühlung sowie der kombinierten Kühlung zeigt sich – vermutlich auf-
grund der Streuung bedingt durch zufällige Messfehler – keine exakte Korrelation zwischen α‘-
Martensitgehalt und Mikrohärte; es lässt sich durch die Ergebnisse dieser Versuchsreihe jedoch 
deutlich erkennen, dass ein höherer α‘-Martensitgehalt ξm zu einer höheren Mikrohärte führt. 
[Maye14a] 
In weiterführenden Untersuchungen von BASTEN et al. [Bast16] wurden Drehversuche mit ei-
nem neuartigen sub-zero-KSS auf der Basis von Monoethylenglykol durchgeführt und mit der 
externen CO2-Kühlung verglichen. Auch hier zeigten sich in Abhängigkeit der Kühlstrategie 
keine signifikanten Unterschiede bei den gemessenen Passivkräften. Bei allen Schnittparame-
terkombinationen führte die externe CO2-Kühlung zu einem höheren α‘-Martensitgehalt ξm, 
welcher auf die niedrigere Temperatur des CO2 (194,7 K) gegenüber dem sub-zero-KSS 
(250 K) zurückgeführt wurde. 
Zur Randschichtverfestigung beim Drehen metastabiler austenitischer Stähle bietet die externe 
CO2-Kühlung gegenüber anderen Kühlstrategien verschiedene Vorteile. Aufgrund der hohen 
Kühlwirkung lassen sich – mit Ausnahme der kombinierten Kühlung – die höchsten α‘-Mar-
tensitgehalte realisieren, welche mit einer hohen Randschichthärte einhergehen. Weiterhin ist 
das CO2-Kühlsystem einfach in der Handhabung und erreicht ohne längere Vorlaufzeit wie 
beim LN2- oder sub-zero-Kühlsystem eine konstante Zuführtemperatur, was die Implementie-
rung einer NC-gesteuerten Triggerung und somit reproduzierbare Versuchsdurchführungen er-
laubt. Letztlich lässt sich bei Verwendung der CO2-Kühlung mittels Thermographie die Ober-
flächentemperatur zur Charakterisierung der thermischen Last während des Drehens zuverläs-
siger messen als bei Zuführung von LN2 oder sub-zero-KSS.  
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Ein höherer CO2-Massenstrom führt zu niedrigeren Temperaturen und folglich höheren α‘-Mar-
tensitgehalten, da mehr Wärme über das Kühlmedium abgeführt wird [Maye14c]. Allerdings 
steigen somit auch die Produktionskosten, da mehr CO2 verbraucht wird. AURICH et al. [Auri14] 
führten Versuche mit variierender Kühldüsenpositionierung durch, mit dem Ziel, mit begrenz-
tem CO2-Gehalt die Temperatur in der Werkstückrandzone zu senken. Hierbei wurden Dreh-
versuche mit drei verschiedene Düsenpositionen durchgeführt:  
1) freiflächenseitige Kühlung in Kombination mit einer spanflächenseitigen Kühlung 
der gesamten Kontaktzone 
2) freiflächenseitige Kühlung in Kombination mit einer spanflächenseitigen Werk-
stückvorkühlung (siehe Kühlstrategie IV in Abbildung 2-14) 
3) Vorkühlung des Werkstückes mit beiden CO2-Düsen 
Wie bereits bei den Versuchen mit variierenden Kühlmedien führten unterschiedliche Düsen-
positionen zu keinen signifikanten Änderungen in den Passivkräften [Auri14]. Die Werkstück-
temperaturen bei Düsenposition 1 und 2 waren über die gesamte Prozessdauer nahezu identisch, 
was bewirkte, dass die Unterschiede im α‘-Martensitgehalt ebenfalls nur im Bereich der Stan-
dardabweichung lagen. Die sehr ähnlichen Prozesskräfte und Temperaturen beim Drehen mit 
diesen beiden Düsenpositionen lässt die Vermutung nahe liegen, dass die direkte Zuführung 
des CO2 in die Kontaktzone keine signifikante Schmierung bewirkt. Eine Vorkühlung des 
Werkstückes mit beiden Düsen (Düsenposition 3) führte zu höheren Temperaturen, was einen 
niedrigeren α‘-Martensitgehalt zur Folge hatte. Die niedrigere Kühlwirkung ist womöglich da-
rauf zurückzuführen, dass die durch die beiden Düsen angestrahlten Bereiche an der Werk-
stückoberfläche sich teilweise überschneiden und so in einem insgesamt kleineren Bereich 
Wärme über das Kühlmedium abgeführt wird. Die Kühlwirkung des CO2 beim kryogenen Dre-
hen und der Einfluss der Düsenposition auf die Werkstücktemperatur ist mittlerweile gut ver-
standen und lässt sich mittels transienter Temperaturfeldsimulation [Beck18a, Beck18b] mo-
dellieren. 
Eine effektive Methode zur Realisierung niedriger Temperaturen ist die Vorkühlung des Werk-
stückes bereits vor dem kryogenen Drehen [Maye14c]. Dies ist jedoch, wie eine Erhöhung des 
CO2-Massenstroms, mit einem höheren CO2-Verbrauch pro Werkstück verbunden und erhöht 
darüber hinaus die Prozessdauer. 
Einfluss der Schneidengeometrie 
Beim kryogenen Drehen metastabiler austenitischer Stähle wurden bislang drei Schneidengeo-
metrien untersucht: Ein Schneidkantenradius von rβ = 55 μm in Kombination mit einer 20°-
Fase sowie Verrundungen mit rβ = 55 μm und rβ = 70 μm ohne Fase [Maye16]. Verwendet wur-
den hierbei Wendeschneidplatten der Spezifikation CNMA120416 mit Multilayerbeschichtung 
(TiN, TiCN, Al2O3). Die gemessenen Oberflächentemperaturen waren annähernd gleich. Der 
größere Schneidkantenradius führte zu geringfügig höheren mechanischen Lasten. Durch Ver-
wendung eines größeren Schniedkantenradius sowie die Verwendung der gefasten Schneidkan-
ten konnte die mechanische Last erhöht werden, was sich aufgrund der ähnlichen Temperaturen 
in einem Anstieg des α‘-Martensitgehaltes und der maximalen Mikrohärte äußerte. Die Unter-
schiede waren jedoch verglichen mit dem Einfluss der Fase gering, da sich auch die untersuch-
ten Schneidkantenradien und die mechanischen Lasten nur geringfügig unterschieden. Diese 
Versuchsreihe [Maye16] zeigt, dass die Variation der Schneidengeometrie ein hohes Potential 
aufweist, um die Prozessgrößen und die Oberflächenmorphologie zu variieren.  
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Modellierung der Randschichtverfestigung 
Die experimentellen Untersuchungen [Maye14a, Maye16, Maye18a] zeigen, dass im Allgemei-
nen mit höherem α‘-Martensitgehalt eine höhere Mikrohärte in der Werkstückrandzone einher-
geht. Eine eindeutige Korrelation konnte bislang jedoch noch nicht beschrieben werden und in 
manchen Fällen, wie beispielsweise bei steigender Schnitttiefe (siehe Abbildung 2-13c & d) 
zeigen sich auch gegenläufige Tendenzen zwischen α‘-Martensitgehalt und Mikrohärte. Dies 
kann damit begründet werden, dass ebenfalls Kaltverfestigungsmechanismen (siehe Kapitel 
2.1.2) zum Anstieg der Mikrohärte beitragen. ZHANG et al. [Zhan18b] berechneten die Ände-
rung der Mikrohärte ∆HV nach dem Drehen des austenitischen Stahls AISI 304 mit Gl. 2-12. 
Dabei entspricht ∆HVPT dem aus der martensitischen Phasentransformation und ∆HVKV dem 
aus der Kaltverfestigung resultierende Mikrohärteanstieg. ∆HVPT berechnet sich mit Gl. 2-13 
aus dem Anteil der martensitischen α‘-Phase und der Differenz in der Mikrohärte des reinen γ-
Austenits (HVγ) und α‘-Martensits (HVα‘). Den gleichen Ansatz wählten bereits PRANKE et al. 
[Pran15] zur Berechnung der Mikrohärte eines metastabilen austenitischen Manganstahls mit 
martensitischen Phasenanteilen sowie DING & SHIN [Ding13] zur Berechnung der Mikrohärte 
eines gehärteten Stahls mit Restaustenit. ∆HVKV steigt mit zunehmender Versetzungsdichte ρ 
und hängt zudem linear vom Schubmodul G und verschiedenen konstanten Faktoren ab, welche 
in Gl. 2-14 zur Konstante c zusammengefasst wurden. 
∆HV = ∆HV + ∆HV                 
 
(Gl. 2-12) 
∆HV = f ∙ (HV − HV )                
 
(Gl. 2-13) 
∆HV = c ∙ G ∙ ρ  
 
(Gl. 2-14) 
In einer weiteren Untersuchung an Oberflächen des gedrehten AISI 316 berechneten ZHANG et 
al. [Zhan18a] den Anstieg der Mikrohärte über eine lineare Korrelation mit einem mittels Elekt-
ronenrückstreubeugung (EBSD) ermittelten Missorientierungsparameter. Dies war jedoch nur 
möglich, da keine verformungsinduzierte Martensitbildung detektiert wurde und der Anstieg 
der Mikrohärte nur aus Kaltverfestigung resultierte. 
Weiterhin berechneten ZHANG et al. [Zhan18a] den Anteil an beim Drehen von AISI 304 er-
zeugten, verformungsinduzierten α‘-Martensit und validierten dies mit den mittels Feritscope 
FMP30 integral gemessenen α‘-Martensitgehalten. Hierzu wurde ein Ansatz von ZAERA et al. 
[Zaer12] gewählt, welcher eine Adaption des OLSON-COHEN-Modells (siehe Gl. 2-8) für hohe 
Dehnraten darstellt. Aus der Publikation geht nicht hervor, welche Kühlstrategie beim Drehen 
verwendet wurde. Aufgrund der geringen Anteile an verformungsinduzierten α‘-Martensit 
(0,4 bis 1 FE- %) und der Tatsache, dass die Kühlstrategie nicht explizit erwähnt wurde, liegt 
die Vermutung nahe, dass eine konventionelle Überflutungskühlschmierung verwendet oder im 
Trockenschnitt zerspant wurde. Ergänzende EBSD-Untersuchungen ergaben, dass die verfor-
mungsinduzierte Martensitbildung überwiegend in den ersten 20 μm unterhalb der Oberfläche 
stattfand. Die verformungsinduzierte Martensitbildung ist maßgeblich abhängig von der Tem-
peratur. ZHANG et al. [Zhan18a] verwendeten bei der Berechnung keine Temperaturmesswerte 
als Eingangsparameter, sondern berechneten diese aus der in der primären und sekundären 
Scherzone entstehenden Wärme mithilfe der gemessenen Prozesskräfte und der Fusion ver-
schiedener Modelle [Sekh93, Koma00, Huan03, Li06].  
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Oberflächentopographie 
Kryogenes Drehen verkürzt die Prozesskette durch die Realisierung einer Randschichtverfesti-
gung während der spanenden Bearbeitung. Dennoch ist wie bei jeder spanenden Endbearbei-
tung auch die Oberflächentopographie der so hergestellten Bauteile von hoher Bedeutung für 
deren spätere Anwendung. Charakteristisch für die Zerspanung von duktilen Werkstoffen wie 
metastabilen austenitischen Stählen ist eine ausgeprägte Aufbauschneidenbildung, insbeson-
dere bei niedrigen Schnittgeschwindigkeiten [Denk11, Kloc18]. Die Aufbauschneiden können 
sich in der Stauzone lösen und werden unter der Schneidkante hindurchgedrückt und verbleiben 
als Anhaftungen an der neu erzeugten Oberfläche. Diese adhäsiven Oberflächendefekte wurden 
beim kryogenen Drehen des metastabilen austenitischen Stahls 1.4550 (X6CrNiNb18-10) ins-
besondere bei niedrigen Vorschüben festgestellt (siehe Abbildung 2-15a). Aufgrund von Ploug-
hing und Partikelanhaftungen kam es bei niedrigen Vorschüben daher zu einer Abweichung 
von der theoretischen kinematischen Rauheit Rt,kin (siehe Abbildung 2-15b). Bei hohen Vor-
schüben (f = 0,35 mm/U) lag eine gute Übereinstimmung zwischen gemessener gemittelter 
Rautiefe Rz und theoretischer kinematischer Rauheit Rt,kin vor. [Auri14, Maye16, Maye18a, 
Maye18b] 
 
Abbildung 2-15:  a) Werkstückoberflächen nach kryogenem Drehen nach [Auri14]; b) gemit-
telte Rautiefe in Abhängigkeit des Vorschubs nach [Maye18a] 
Auswirkungen der Randschichtverfestigung auf die Bauteileigenschaften 
Kryogen gedrehte Wellen wiesen gegenüber konventionell gedrehten Wellen eine höhere Er-
müdungsfestigkeit im low cycle fatigue (LCF)-, high cycle fatigue (HCF)- und very high cycle 
fatigue (VHCF)-Bereich auf [Skor13a, Smag17b, Boem18]. Dabei zeigten kryogen gedrehte 
Wellen mit teilweise martensitischer Randschicht trotz deutlich höherer Rauheit im HCF- und 
VHCF-Bereich eine deutliche Verbesserung des Ermüdungsverhaltens gegenüber polierten 
Wellen mit austenitischer Randschicht [Smag17b, Boem18]. Die höhere Ermüdungsfestigkeit 
kann teilweise durch die nanokristalline Randschicht erklärt werden [Smag17a], wird jedoch 
hauptsächlich auf den beim kryogenen Drehen erzeugten verformungsinduzierten α‘-Martensit 
zurückgeführt [Boem18]. Während der zyklischen Prüfbeanspruchung erhöht sich sukzessive 
der Martensitgehalt bis zum Bruch [Smag08, Skor14]. Das Ausmaß der Phasentransformation 
während der zyklischen Beanspruchung hängt neben der thermomechanischen Last von der 
Metastabilität des Werkstoffes ab und ist daher von Charge zu Charge unterschiedlich 
[Skor13b, Hahn14, Smag18]. Aufgrund der durch den Herstellprozess bedingten anisotropen 
Verteilung der chemischen Elemente im austenitischen Stahl tritt bei der zyklischen Beanspru-
chung die verformungsinduzierte Martensitbildung insbesondere in Bereichen mit niedriger 
Austenitstabilität auf [Man16, Man17].  
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FRÖLICH et al. [Fröl15] wiesen nach, dass sich die verformungsinduzierte α‘-Martensitbildung 
beim kryogenen Drehen des metastabilen austenitischen Stahls 1.4550 förderlich auf die Ver-
schleißbeständigkeit auswirken kann. Als Ergebnis von tribologischen Versuchen zum Tribo-
system Welle-Radialwellendichtring wiesen kryogen gedrehte Wellen einen geringfügig nied-
rigeren Verschleiß auf als konventionell gedrehte Wellen. Sowohl die kryogen als auch die 
konventionell gedrehten Wellen aus dem metastabilen austenitischen Stahl 1.4550 zeigten ei-
nen deutlich niedrigeren Verschleiß als Wellen des einsatzgehärteten und geschliffenen Stahls 
1.7131 (16MnCr5), obwohl dieser eine erheblich höhere Mikrohärte aufwies. Es wurde darüber 
hinaus festgestellt, dass es während der tribologischen Modellversuche zur weiteren verfor-
mungsinduzierten α‘-Martensitbildung in der Werkstückrandzone im Bereich des Reibspaltes 
kam. 
2.4 Zusammenfassende Bewertung 
Die Oberflächenmorphologie eines Bauteils bestimmt maßgeblich dessen Einsatzverhalten. 
Eine hohe Mikrohärte in der Werkstückrandzone führt zur höheren Ermüdungs- und Ver-
schleißfestigkeit und ist somit, wie auch eine niedrige Oberflächenrauheit, bei den meisten tech-
nischen Anwendungen wünschenswert. Die unter anderem in der chemischen Industrie und 
Medizintechnik weitverbreiteten metastabilen austenitischen Cr-Ni-Stähle werden, falls eine 
erhöhte Randschichthärte gefordert ist, nach der spanenden Bearbeitung in der Regel durch 
mechanische Verfestigungsprozesse wie Festwalzen oder Kugelstrahlen nachbehandelt. Der 
Anstieg der Mikrohärte resultiert dabei aus einer Überlagerung von Kaltverfestigungsmecha-
nismen (Kornfeinung, Erhöhung der Versetzungsdichte, Zwillingsbildung) und verformungs-
induzierter Phasentransformation des metastabilen γ-Austenit in ε- und α‘-Martensit. Sowohl 
Kaltverfestigungsmechanismen, als auch die verformungsinduzierte Martensitbildung werden 
durch hohe Verformungsgrade und niedrige Temperaturen begünstigt. 
Am FBK wurde in jüngerer Zeit ein kryogener Drehprozess entwickelt, mit welchem sich be-
reits während der spanenden Bearbeitung eine Randschichtverfestigung realisieren lässt und 
welcher, je nach Anforderungen an die Bauteiloberfläche, einen separaten Verfestigungspro-
zess obsolet macht.  
Umfangreich untersucht wurden insbesondere der Einfluss der Kühlstrategie und der Schnitt-
parameter auf die Prozessgrößen und die Oberflächenmorphologie. Es zeigte sich, dass eine 
kryogene CO2-Schneestrahlkühlung zu den besten Ergebnissen führt. Günstig für die Phasen-
transformation sind zudem eine niedrige Schnitttiefe und eine geringe Schnittgeschwindigkeit. 
Durch eine Erhöhung des Vorschubes lässt sich die mechanische Last und somit der Martensit-
gehalt und die Mikrohärte in der Randschicht erhöhen, was jedoch auch, bedingt durch die 
Kinematik des Drehprozesses, zu einer höheren Oberflächenrauheit führt. Erste Untersuchun-
gen mit drei verschiedenen Schneidengeometrien zeigen, dass die Werkzeuggestaltung eben-
falls einen großen Einfluss auf die mechanische Last hat und somit ein großes Potential zur 
gezielten Einstellung der Oberflächenmorphologie aufweist. Eine systematische Untersuchung 
zum Einfluss des Fasenwinkels sowie die Variation der makroskopischen Schneidengeometrie 
und der Werkzeugbeschichtung stehen jedoch noch aus.  
Bisher wurden alle Untersuchungen nur an einer Charge des metastabilen austenitischen Stahls 
1.4550 durchgeführt. Die chemische Zusammensetzung hat jedoch einen hohen Einfluss auf 
die Austenitstabilität, sodass bei unterschiedlichen Chargen bei gleichen thermomechanischen 
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Lasten mit unterschiedlichen Umwandlungsgraden zu rechnen ist. In diesem Kontext wurde 
bislang noch nicht geprüft, wie robust sich die Randschichtverfestigung beim kryogenen Dre-
hen realisieren lässt.  
Es wurde festgestellt, dass höhere mechanische Lasten und niedrigere thermische Lasten die 
verformungsinduzierte Martensitbildung während des kryogenen Drehens begünstigen, was 
sich qualitativ gut mit den bereits seit längerer Zeit bekannten werkstofftechnischen Grundla-
gen deckt. Es existiert jedoch noch kein Modell, mit welchem sich der α‘-Martensitgehalt in 
Abhängigkeit von der thermomechanischen Last während des kryogenen Drehens berechnen 
lässt. 
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3 Zielsetzung und Vorgehensweise 
3.1 Zielsetzung 
Das übergeordnete Ziel dieser Arbeit ist das bessere Verständnis der Wirkzusammenhänge zwi-
schen den Einstellgrößen, den Prozessgrößen und der Oberflächenmorphologie beim kryoge-
nen Drehen metastabiler austenitischer Stähle. Weiterhin sollen Möglichkeiten aufgezeigt wer-
den, die Oberflächenmorphologie gezielt einzustellen bzw. zu optimieren. Die Zielsetzung lässt 
sich in folgende Teilziele untergliedern: 
 Ermittlung des Einflusses des Werkstoffs auf die Prozessgrößen und die Oberflächen-
morphologie 
 Analyse des Einflusses der Werkzeugeigenschaften auf die Prozessgrößen und die 
Oberflächenmorphologie 
 Modellierung der verformungsinduzierten Martensitbildung beim kryogenen Drehen in 
Abhängigkeit der Prozessgrößen 
 Untersuchung und Diskussion der Möglichkeiten zur Optimierung der Oberflächenmor-
phologie 
3.2 Vorgehensweise 
Der Aufbau der Arbeit ergibt sich aus der Zielsetzung (siehe Kapitel 3.1) und ist in Abbildung 
3-1 schematisch dargestellt. In Kapitel 4 werden die verwendeten Werkstoffe, die Versuchs-
technik sowie die Erfassung und Auswertung der Prozessgrößen und der Oberflächenmorpho-
logie beschrieben. 
In Kapitel 5.1 werden der Einfluss des Werkstoffs auf die thermomechanische Last während 
des kryogenen Drehen und die daraus resultierende Oberflächenmorphologie untersucht. Kapi-
tel 5.1.1 thematisiert den Einfluss der chemischen Zusammensetzung des Werkstoffs. Es wer-
den fünf verschiedene Chargen des metastabilen austenitischen Stahls 1.4550 sowie eine 
Charge des stabilen austenitischen Stahls 1.4539 mit konstanten Schnittparametern und kon-
stanten Werkzeugeigenschaften kryogen gedreht. Vergleichend zu den metastabilen austeniti-
schen Stählen, welche in Kapitel 5.1.1 im lösungsgeglühten Zustand gedreht werden, wird in 
Kapitel 5.1.2 eine Charge des metastabilen austenitischen Stahls 1.4550 kryogen vorverformt, 
um den Werkstoff bereits vor dem kryogenen Drehen durch Kaltverfestigung und verformungs-
induzierte Martensitbildung zu verfestigen. Die damit einhergehenden Änderungen der Pro-
zess- und Prozessergebnisgrößen sowie die Möglichkeit einer kombinierten Randschichtver-
festigung durch die kryogene Vorverformung und den kryogenen Drehprozess werden unter-
sucht und diskutiert. 
In Kapitel 5.2 werden verschiedene Werkzeugeigenschaften variiert und der Einfluss auf die 
thermomechanische Last und die damit einhergehenden Eigenschaftsänderungen der Werk-
stückrandzone sowie die Auswirkungen auf die Oberflächentopographie untersucht. Die Ver-
suche hierzu werden alle an einer Charge des metastabilen austenitischen Stahls 1.4550 im lö-
sungsgeglühten Zustand durchgeführt. In Kapitel 5.2.1 und 5.2.2 wird zunächst die Schneiden-
geometrie variiert. Hierbei kommen zum einen gefaste Wendeschneidplatten mit konstantem 
Fasenwinkel (γβ = 20°) und variierendem Schneidkantenradius und zum anderen scharfkantige 
Wendeschneidplatten (rβ = 4 μm) mit variierendem Fasenwinkel zum Einsatz. Anschließend 
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wird in Kapitel 5.2.3 die Makrogeometrie der Wendeschneidplatten anhand des Schneiden-
eckenradius variiert. Während in Kapitel 5.2.1, 5.2.2 und 5.2.3 unbeschichtete Werkzeuge zum 
Einsatz kommen, werden in Kapitel 5.2.4 Wendeschneidplatten mit konstanter Makro- und ver-
gleichbarer Mikrogeometrie und unterschiedlichen Beschichtungen verwendet. In Kapitel 5.2.5 
werden die Einflüsse der Werkzeugeigenschaften auf die thermomechanische Last und die 
Oberflächenmorphologie bewertet und Handlungsempfehlungen zur Werkzeuggestaltung ab-
geleitet. 
Zur Erhöhung der Datenbasis werden in Kapitel 6 ergänzend zu den Versuchen aus Kapitel 5.2 
weitere kryogene Drehversuche mit der gleichen Charge des metastabilen austenitischen Stahls 
1.4550 durchgeführt. Dabei werden die Einstellgrößen so variiert, dass sich deutliche Unter-
schiede in der thermomechanischen Last und dem resultierenden α‘-Martensitgehalt ergeben. 
Es wird basierend auf dem OLSON-COHEN-Ansatz (vgl. Kapitel 2.1.3) ein parametrisches Mo-
dell und mithilfe künstlicher neuronaler Netze ein nichtparametrisches Modell entwickelt, um 
den α‘-Martensitgehalt in Abhängigkeit von den Prozesskräften und der Temperatur vorherzu-
sagen. Die beiden Ansätze werden vergleichend bewertet und diskutiert. 
In Kapitel 7 wird durch konsekutives Schlichten ein neuartiger Ansatz zur Verbesserung der 
Oberflächenmorphologie vorgestellt. Hierzu wird zunächst im ersten Bearbeitungsschritt der 
α‘-Martensitgehalt ohne Beachtung der Oberflächentopographie maximiert. Anschließend wer-
den die Rauheitsspitzen im zweiten Bearbeitungsschritt abgetragen, wobei die verfestigte Rand-
schicht beibehalten werden soll. Die thermomechanische Last beim Drehen und die Oberflä-
chenmorphologie der so hergestellten Werkstücke werden in Kapitel 7.2 und 7.3 mit der von 
Werkstücken verglichen, welche in einem kryogenen Referenzprozess hergestellt wurden. 
Kapitel 8 schließt die Arbeit mit einer Zusammenfassung der gewonnen Erkenntnisse und zeigt 
die dadurch ermöglichten Perspektiven für weiterführende Untersuchungen auf. 
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Abbildung 3-1:  Aufbau der Arbeit 
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4 Versuchstechnik 
4.1 Werkstoffe  
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Versuche an fünf verschiedenen Chargen des metastabilen 
austenitischen Stahls 1.4550 (X6CrNiNb18-10, AISI 347) und am stabilen austenitischen Stahl 
1.4539 (X1NiCrMoCu25-20-5, AISI 904L) durchgeführt. Die chemische Zusammensetzung 
der verschiedenen Werkstoffe wurde durch Spektralanalysen gemäß DIN EN 10088-3 [DIN14] 
ermittelt (siehe Tabelle 4-1).  
Werkstoff C N Cr Ni Mn Mo Si Cu Nb 
1.4550 – B1 0,024 0,019 17,29 9,25 1,55 0,19 0,63 0,21 0,41 
1.4550 – B2 0,021 0,022 17,19 9,44 1,55 0,23 0,59 0,11 0,38 
1.4550 – B3 0,014 0,025 18,31 10,06 0,66 0,06 0,47 0,15 0,38 
1.4550 – B4 0,026 0,017 17,28 9,15 1,56 0,23 0,64 0,15 0,35 
1.4550 – B5 0,031 0,027 18,04 11,11 0,65 0,04 0,54 0,15 0,36 
1.4539 0,026 0,057 19,92 24,34 0,95 4,22 0,55 1,42 0,03 
Tabelle 4-1:  Chemische Zusammensetzung der Werkstoffe in ma.-% [Hotz17, Kirs19] 
Basierend auf der chemischen Zusammensetzung wurde mit Gl. 2-1 die Ms-Temperatur nach 
EICHELMANN & HULL [Eich53] und mit Gl. 2-2 die Md30-Temperatur nach ANGEL [Ange54] 
berechnet. Diese Kennwerte zur Charakterisierung sind in der Tabelle 4-2 dargestellt. Zwischen 
den Chargen B1-B5 kommt es aufgrund der Schwankungen im Gehalt der Legierungselemente 
teilweise zu größeren Unterschieden in der Ms- und Md30-Temperatur und somit in der zu er-
wartenden Austenitstabilität. Wegen der stark abweichenden chemischen Zusammensetzung 
des 1.4539, insbesondere wegen des sehr viel höheren Nickelgehaltes, liegen die Ms- und Md30-
Temperatur für diesen Werkstoff deutlich niedriger, was eine erheblich höhere Austenitstabili-
tät impliziert. Die theoretisch berechnete Ms-Temperatur von -883 K verdeutlicht, dass eine 
rein thermische Phasentransformation von γ-Austenit in α‘-Martensit hier aus thermodynami-
schen Gesichtspunkten nicht möglich ist. Die mit 53 K ebenfalls sehr niedrige Md30-Temperatur 
deutet darauf hin, dass eine verformungsinduzierte Martensitbildung im 1.4539 nur bei sehr 
niedrigen Temperaturen und hohen Verformungsgraden zu erwarten ist.  
Am Lehrstuhl für Werkstoffkunde (WKK) der TU Kaiserslautern wurden die mittleren Korn-
durchmesser der verschiedenen Werkstoffe ermittelt. Diese liegen für die fünf Chargen des 
metastabilen 1.4550 in einem ähnlichen Bereich (siehe Tabelle 4-2). Der mittlere Korndurch-
messer des stabilen austenitischen Stahls ist mit 38 μm vergleichsweise höher [Boem18].  
Im lösungsgeglühten Ausgangszustand wiesen die fünf Chargen des metastabilen 1.4550 und 
der stabile 1.4539 ein austenitisches Gefüge auf (siehe Abbildung 4-1a und b). Nach der Pro-
benvorbereitung im Trockenschnitt wurden bei einigen Chargen des 1.4550 geringe Mengen an 
verformungsinduziertem α‘-Martensit festgestellt (siehe Tabelle 4-2). Diese dünne, teilweise 
martensitische Schicht lag direkt unterhalb der Werkstückoberfläche und wurde daher während 
der kryogenen Drehversuche vollständig über den Span abgetragen. Zum Vergleich des An-
stiegs in der Mikrohärte durch den kryogenen Drehprozess sind in Tabelle 4-2 ebenfalls die 
gemessenen Mikrohärten im unbeeinflussten Kernbereich dargestellt. Hier liegen chargenbe-
dingt Schwankungen in der Mikrohärte vor. Die Mikrohärte des stabilen 1.4539 ist vergleichbar 
zu den Chargen des metastabilen 1.4550. 
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Werkstoff MS in K Md30 in K  
Mittlerer Korndurch-





1.4550 – B1 192 320 17 1 ± 0,2 189 ± 13,6 
1.4550 – B2 186 319 17 0 ± 0 194 ± 11,4 
1.4550 – B3 140 311 18 1,4 ± 0,2 177 ± 10,2 
1.4550 – B4 198 320 15 0,2 ± 0,2 182 ± 15,7 
1.4550 – B5 115 305 16 1,3 ± 0,2 178 ± 6,9 
1.4539 -883 53 38 0 ± 0 194 ± 6,5 
1.4550 – B2V 186 319 - 33,5 ± 4,6 281 ± 7,4 
Tabelle 4-2:  Kennwerte zur Charakterisierung der Werkstoffe [Boem18, Hotz19, 
Kirs19] 
Die in Tabelle 4-1 aufgelisteten Werkstoffe lagen alle im lösungsgeglühten Zustand vor. Stan-
gen der Charge B2 des 1.4550 wurden zudem am WKK bei kryogenen Temperaturen vorver-
formt (im Folgenden als B2V bezeichnet). Die Stangen wurden zunächst jeweils für mindestens 
10 Minuten in flüssigem Stickstoff gelagert, um eine Kühlung auf ca. 77 K im gesamten Werk-
stoffvolumen zu gewährleisten und anschließend auf einer Zugprüfmaschine mit einer Nennlast 
von 510 MPa kraftgesteuert, unidirektional auf Zug belastet. 
Das Gefüge des 1.4539 (siehe Abbildung 4-1a) wies nach der Kontrastierung mit V2A-Ätzmit-
tel, wie die anderen in Tabelle 4-1 aufgelisteten Werkstoffe, mehrere Zwillingskorngrenzen 
auf, die für austenitische Werkstoffe typisch sind. In Abbildung 4-1b ist das Gefüge des lö-
sungsgeglühten 1.4550 B2 dargestellt. Abbildung 4-1c zeigt die Mikrostruktur dieses Werk-
stoffs nach der kryogenen Vorverformung (B2V). Aufgrund des Beraha II Ätzmittels wurde 
der Martensit schwarz kontrastiert, während der Austenit weiß blieb. Es ist zu erkennen, dass 
durch die kryogene Vorverformung zahlreiche Martensitnadeln und einige vollständig marten-
sitische Körner vorhanden sind. Der so vorbehandelte 1.4550 B2V wies einen α‘-Martensitge-
halt von 33,5 vol.-% auf (siehe Tabelle 4-2). Der mittlere Korndurchmesser dieses Gefüges 
konnte nicht zuverlässig bestimmt werden. Der sehr hohe α‘-Martensitgehalt in Überlagerung 
mit der durch die kryogene Verformung einhergehenden Kaltverfestigung führte zu einem deut-
lichen Anstieg der Mikrohärte von 194 HV0,01 auf 281 HV0,01.  
 
Abbildung 4-1:  Lichtmikroskopische Aufnahmen von Querschliffen des a) lösungsgeglüh-
ten 1.4539, des b) lösungsgeglühten 1.4550 B2 und des c) lösungsgeglühten 
und anschließend kryogen vorverformt 1.4550 B2V nach [Hotz19] 
Die fünf Chargen B1-B5 des metastabilen austenitischen Stahls 1.4550 sowie der stabile auste-
nitische Stahl 1.4539 wurden für die in Kapitel 5.1.1 beschriebenen Drehversuche verwendet. 
Die Charge B2 wurde in Kapitel 5.1.2 im lösungsgeglühten (B2) und im kryogen vorverformten 
Zustand (B2V) verwendet. Die Untersuchungen in den weiteren Kapiteln dieser Arbeit wurden 
ausschließlich mit der Charge B2 des 1.4550 im lösungsgeglühten Zustand durchgeführt.  
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4.2 Maschinensystem 
Die Drehversuche wurden an einem CNC-Drehzentrum NG 200 der Fa. Boehringer durchge-
führt (siehe Abbildung 4-2a). Die Hauptspindel der Versuchsmaschine weist eine maximale 
Leistung von 36 kW, ein maximales Drehmoment von 240 Nm und eine maximale Drehzahl 
von 4500 U/min auf. Die CNC-Sinumerik 840D der Fa. Siemens wird zur Steuerung verwen-
det. Es können Werkstücke mit einer Länge von bis zu 850 mm und einem Durchmesser von 
bis zu 290 mm zerspant werden. Der Werkzeugrevolver des Drehzentrums kann bis zu 12 an-
getriebene Werkzeuge aufnehmen. Zur Überflutungskühlschmierung wird standardmäßig die 
Emulsion Emulcut 116 der Fa. Petrofer mit einem Druck von 6 bar zugeführt. Im Rahmen der 
in dieser Arbeit durchgeführten Drehversuche wurde jedoch ausschließlich mit dem in Kapitel 
4.3 beschriebenen CO2-Kühlsystem gekühlt. 
 
Abbildung 4-2:  a) Versuchsmaschine Boehringer NG 200; b) Arbeitsraum parallel zur 
Werkzeugbezugsebene; c) Arbeitsraum parallel zur Werkzeugrückebene; 
nach [Hotz20a] 
4.3 Kühlsystem 
Als kryogenes Kühlmedium wurde Kohlenstoffdioxid (CO2) verwendet, welches bei Raum-
temperatur bei ca. 57 bar gelagert wurde. Das Kühlmedium wurde über ein Steigrohr aus der 
Flüssigphase entnommen und über zwei Düsen dem Zerspanprozess zugeführt. Am Düsenaus-
gang erfolgt durch die Expansion eine Phasenumwandlung des flüssigen CO2 in ein zweipha-
siges Feststoff-Gas-Gemisch. Diese Phasentransformation in Kombination mit dem bei der Ex-
pansion auftretenden JOULE-THOMSON-Effekt führt zu einem Temperaturabfall auf ca. 194,7 K, 
dem Sublimationspunkt bei normalem Atmosphärendruck [Barb66]. Der Massenstrom je Düse 
betrug 1,75 kg/min. Eine Düse diente zur Vorkühlung des Werkstücks aus der Spanflächen-
richtung (Abstand Düse zu Werkstück: 10 mm) und die andere Düse förderte das CO2 aus Rich-
tung der Freifläche in die Kontaktzone. Der Abstand zwischen Düsenausgang und Kontaktzone 
betrug 25 mm (siehe Abbildung 4-2c). In der Ausgangsposition zu Beginn der Drehversuche 
befand sich die Mitte der beiden Kühldüsen in einer Höhe mit der Stirnfläche der Versuchs-
werkstücke (siehe Abbildung 4-2b). Der Abstand der Düsenmitte zur Schneidenecke der Wen-
deschneidplatte betrug konstant 3 mm. Das CO2-Kühlsystem wurde automatisiert und zeitlich 
synchron mit dem Start des NC-Programms über Magnetventile aktiviert. Im Rahmen der Un-
tersuchungen zum konsekutiven Schlichten (Kapitel 7) sowie für vereinzelte Versuche zur Mo-
dellierung der Martensitbildung in der Werkstückrandzone (Kapitel 6) wurden die Werkstücke 
vor der Zerspanung vorgekühlt. Bei den Versuchen in Kapitel 5.1 und 5.2 wurde keine Vorküh-
lung verwendet. 
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4.4 Werkzeuge 
Für die Drehversuche wurden rhombische Wendeschneidplatten mit den Spezifikationen 
CNMA120416, DNMA150406, DNMA150408, DNMA150412 und DNMA150416 verwen-
det. Für die Wendeschneidplatten mit Grundform C (Eckenwinkel εw = 80°) wurde ein Dreh-
halter mit der ISO-Kennung DCLNL2525M12 (Einstellwinkel κ = 95°; Neigungswinkel      
λ = -6°) und für die Wendeschneidplatten mit Grundform D (εw = 55°) ein Drehhalter mit Spe-
zifikation DDJNL2525M15 (κ = 93°; λ = -7°) verwendet. Bei beiden Drehhaltern betrug der 
Spanwinkel γ = -6°.  
Für die Drehversuche in Kapitel 5.2.1 wurden Wendeschneidplatten mit der ISO-Kennung 
DNMA150416 aus unbeschichtetem Hartmetall (89 % WC, 10 % Co, 1 % Cr; mittlere Korn-
größe: 0,42 μm) mit variierendem Schneidkantenradius verwendet. Im unpräparierten Zustand 
wiesen diese Wendeschneidplatten scharfe Schneidkanten auf, deren Schneidkantenradius mit-
hilfe von Streifenlichtprojektion gemessen wurde (rβ,1 = 4 μm, siehe Abbildung 4-3a). Die 
Schneidkanten wurden von der Fa. Sandvik in einem Nassstrahlprozess symmetrisch verrundet. 
Je nach Strahlzeit ließen sich so mittlere Verrundungen von rβ,2 = 56 μm (siehe Abbildung 4-3b) 
und starke Verrundungen von rβ,3 = 133 μm (siehe Abbildung 4-3c) herstellen. Der Formfaktor 
K war bei allen drei Verrundungen annähernd eins. 
 
Abbildung 4-3:  Konfokalmikroskopische (oben) und rasterelektronenmikroskopische (un-
ten) Aufnahmen der Schneidkanten mit verschiedenen Schneidkantenra-
dien: a) rβ,1 = 4 μm, b) rβ,2 = 56 μm, c) rβ,3 = 133 μm nach [Hotz18a] 
In Kapitel 5.2.2 kamen ebenfalls unbeschichtete Wendeschneidplatten mit der Spezifikation 
DNMA150416 zum Einsatz. Die scharfen Schneidkanten (siehe Abbildung 4-3a) wurden an 
der Helitronic Vision 5-Achs-CNC-Schleifmaschine der Fa. Walter präpariert. Durch die Ver-
wendung einer kunstharzgebundenen Diamantschleifscheibe (Korngröße D64) und die Varia-
tion des Präparationswinkels wurden gefaste Schneidkanten mit variierenden Fasenwinkeln γβ 
hergestellt (siehe Abbildung 4-4). Die so präparierten Wendeschneidplatten verfügten über 
scharfe Schneidkanten (rβ,1). Ungefaste, scharfkantige Wendeschneidplatten wurden zur Refe-
renz herangezogen (γβ,1 = 0°). 
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Abbildung 4-4:  Schematische Darstellung der Schneidengeometrie beim Drehen mit gefas-
ten Wendeschneidplatten mit variierenden Fasenwinkeln: a) γβ,1 = 0°, 
b) γβ,2 = 20°, c) γβ,3 = 40°, d) γβ,4 = 60° nach [Hotz20b] 
Die projizierte Fasenlänge betrug bei allen Fasenwinkeln lβ,p = 200 μm und entsprach somit der 
Schnitttiefe ap. Folglich kann bei scharfkantigen Werkzeugen der effektive Spanwinkel γeff als 
nahezu konstant betrachtet werden. Dieser kann mit dem über den verwendeten Drehhalter vor-
gegebenen Spanwinkel (γ = -6°) und dem Fasenwinkel γβ nach Gl. 4-1 berechnet werden und 
entspricht bei den verwendeten Werkzeugen -6° ≤ γeff ≤ -66°.  
γ = γ −  γ     (Gl. 4-1) 
Über trigonometrische Zusammenhänge lässt sich die Fasenlänge lβ berechnen zu: 
l =
l ,
sin(90° + γ − γ )
                          
 
(Gl. 4-2) 
Eine Übersicht der geometrischen Kenngrößen zur Beschreibung der Schneidengeometrie bei 
verschiedenen Fasenwinkeln ist in Tabelle 4-3 dargestellt. 
Bezeichnung γβ,1 γβ,2 γβ,3 γβ,4 
Fasenwinkel γβ 0° 20° 40° 60° 
Effektiver Spanwinkel γeff -6° -26° -46° -66° 
Projizierte Fasenlänge lβ,p 200 μm 200 μm 200 μm 200 μm 
Fasenlänge lβ 201,1 μm 222,5 μm 287,9 μm 491,7 μm 
Tabelle 4-3:  Geometrische Beschreibung der gefasten Schneidkanten 
In den Drehversuchen zu Kapitel 5.2.3 wurde der Schneideneckenradius rε in vier Stufen vari-
iert (rε,1 = 0,6 mm, rε,2 = 0,8 mm, rε,3 = 1,2 mm, rε,4 = 1,6 mm). Die verwendeten Wende-
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schneidplatten waren unbeschichtet, scharfkantig (rβ,1) und verfügten über eine Fase mit Fasen-
winkel γβ,2 = 20°. Die aus den verschiedenen Makrogeometrien resultierenden Spanungsquer-
schnitte wurden nach DENKENA & KÖHLER [Denk10] gemäß Gl. 4-3 berechnet. 
A = a ∙ f −
1
3
∙ f ∙ r −
4r − f
2
                         
 
(Gl. 4-3) 
Eine Erhöhung des Schneideneckenradius bei konstantem Vorschub f1 = 0,15 mm/U und 
gleichbleibender Schnitttiefe ap = 0,2 mm führte nur zur einer marginalen Vergrößerung 
(Aε,1 = 0,02977 mm², Aε,4 = 0,02991 mm²) des Spanungsquerschnitts, jedoch zu einer deutli-
chen Elongation (siehe Abbildung 4-5). Diese Elongation lässt sich durch die aktive Schneid-
kantenlänge lk quantifizieren, welche nach SCHMIDT [Schm99] (Gl. 4-4) berechnet wurde und 
in Tabelle 4-4 für die verschiedenen Schneideneckenradien aufgetragen ist. Weiterhin verändert 





















Abbildung 4-5:  Schematische Darstellung der Spanungsquerschnitte beim Drehen mit 
Wendeschneidplatten mit variierenden Schneideneckenradien: 
a) rε,1 = 0,6 mm, b) rε,2 = 0,8 mm, c) rε,3 = 1,2 mm, d) rε,4 = 1,6 mm 
Bezeichnung rε,1 rε,2 rε,3 rε,4 
Schneideneckenradius rε 0,6 mm 0,8 mm 1,2 mm 1,6 mm 
Aktive Schneidkantenlänge lk 0,5 mm 0,58 mm 0,7 mm 0,81 mm 
Effektiver Einstellwinkel κeff 24,1° 20,7° 16,8° 14,5° 
Tabelle 4-4:  Aktive Schneidkantenlänge und effektiver Einstellwinkel in Abhängigkeit 
des Schneideneckenradius  
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Neben unbeschichteten Wendeschneidplatten kamen in den Drehversuchen in Kapitel 5.2.4 ins-
gesamt fünf verschiedene Beschichtungen zum Einsatz: eine mittels CVD aufgebrachte Mul-
tilayerbeschichtung (TiN, TiCN, Al2O3) und vier mittels PVD aufgebrachte Monolayerbe-
schichtungen. Als Substrat wurden scharfkantige (rβ,1), gefaste (γβ,2) Wendeschneidplatten mit 
einem Schneideneckenradius von rε,4 = 1,6 mm verwendet. Aufgrund der Beschichtung kam es 
zu einer Veränderung des Schneidkantenradius. Die Schichtdicken und die Schneidkantenra-
dien der beschichteten Wendeschneidplatten sind in Tabelle 4-5 aufgelistet. Die beschichteten 
Werkzeuge wiesen überwiegend, wie zu erwarten, einen größeren Schneidkantenradius auf als 
die unbeschichteten Werkzeuge, wobei der kleinere Schneidkantenradius bei den Werkzeugen 
mit TiN-Beschichtung wahrscheinlich auf zufällige Messfehler zurückzuführen ist. Weiterhin 
finden sich in dieser Tabelle Literaturangaben zur Wärmeleitfähigkeit λW der verschiedenen 
Beschichtungen sowie des unbeschichteten Hartmetalls. Die Wärmeleitfähig hängt von der che-
mischen Zusammensetzung, der Mikrostruktur und der Einsatztemperatur ab. Daher dienen 
diese Literaturangaben nur als Näherung. Die Beschichtungen weisen alle eine niedrigere Wär-
meleitfähigkeit auf als das unbeschichtete Hartmetall. Insbesondere die Al2O3-Schicht der Mul-
tilayerbeschichtung, welche in der Regel als thermische Barriere zum Schutz des Werkzeuges 




TiN AlTiN TiAlSiN TiB2 Multilayer 
Gesamtschichtdicke - 2,7 μm 3 μm 1,8 μm 2,3 μm 17,7 μm 














Tabelle 4-5:  Schichtdicken und Wärmeleitfähigkeiten der Beschichtungen [Cahi98, 
Ravi99, Gran12, Mart12]; Schneidkantenradien von Wendeschneidplatten 
mit verschiedenen Beschichtungen  
Die Wendeschneidplatten mit ISO-Kennung CNMA120416 wurden ausschließlich für die Ver-
suche in Kapitel 5.1 verwendet. Diese Werkzeuge waren gefast (γβ,2 = 20°, lβ,p = 200 μm), hat-
ten einen Schneidkantenradius von rβ = 72 μm, einen Schneideneckenradius von rε,4 = 1,6 mm 
und verfügten über eine Multilayerbeschichtung analog zu den oben beschriebenen Werkzeu-
gen. In Kapitel 5.2 wurden Wendeschneidplatten mit den Spezifikationen DNMA150406 bis 
DNMA150416 verwendet, wobei nacheinander der Schneidkantenradius rβ, der Fasenwinkel 
γβ, der Schneideneckenradius rε und die Werkzeugbeschichtung variiert wurden, um deren Ein-
fluss auf die Prozessgrößen und die Oberflächenmorphologie zu analysieren. Hiervon kamen 
geeignete Werkzeuge auch in Kapitel 6 zum Einsatz, um die Prozesskräfte und die Temperatur 
möglichst umfangreich zu variieren. In Untersuchungen zum konsekutiven Schlichten (Kapitel 
7) wurden Schneidplatten der Spezifikation DCMT11T304 aus polykristallinem Diamant mit 
einem Schneidkantenradius von rβ = 9 μm verwendet. Diese wiesen eine Spanleitstufe und ei-
nen Schneideneckenradius von rε = 0,4 mm auf. Span- und Neigungswinkel betrugen hierbei 
jeweils 0°, der Einstellwinkel war κ = 62,5°. 
4.5 Versuchsdurchführung und Schnittparameter 
Sämtliche Zerspanversuche wurden im Außenlängsrunddrehprozess durchgeführt. Zur statisti-
schen Absicherung wurden zu jedem Versuchspunkt drei Versuche durchgeführt. Bei jedem 
Versuchstechnik  Seite 47 
Versuch wurde eine neue Wendeschneidplatte verwendet, um den Einfluss des Werkzeugver-
schleißes auf die Prozessgrößen und die Oberflächenmorphologie weitestgehend ausschließen 
zu können. Das Werkstück wurde bei einem Außendurchmesser von 25 mm im Dreibackenfut-
ter der Versuchsmaschine eingespannt (siehe Abbildung 4-2b & c). Die Werkstücke wurden 
vor dem Versuch auf einen Durchmesser von 14,4 mm mit konstanten Schnittparametern 
(vc = 50 m/min, f = 0,15 mm/U, ap = 0,3 mm) vorgedreht. Hierbei wurde kein Kühlmedium zu-
geführt, um durch die erhöhten Temperaturen die verformungsinduzierte Martensitbildung vor 
der Versuchsdurchführung weitestgehend zu unterdrücken. Die nach dem Vordrehen ermittel-
ten α‘-Martensitgehalte sind für die verschiedenen Chargen in Tabelle 4-2 aufgelistet. Um 
gleichbleibende Versuchsbedingungen sicherzustellen, wurden die Drehversuche erst gestartet, 
nachdem die Werkstücke auf Raumtemperatur abgekühlt waren.  
Beim kryogenen Drehen wurde eine konstante Schnitttiefe von ap = 0,2 mm und eine Schnitt-
geschwindigkeit von vc = 30 m/min gewählt. Diese niedrigen Schnittparameter begünstigten 
die verformungsinduzierte Martensitbildung und wurden (mit Ausnahme von Kapitel 7) nicht 
variiert, da deren Einfluss bereits umfassend untersucht wurde (vgl. Kapitel 2.3). Zur Ermitt-
lung des Einflusses der Werkzeugeigenschaften auf die Oberflächenmorphologie (Kapitel 5.2) 
wurde ein niedriger Vorschub von f1 = 0,15 mm/U verwendet, da hier neben der Randschicht-
verfestigung auch eine niedrige Oberflächenrauheit realisiert werden sollte. Um den Einfluss 
des Werkstoffes auf die Oberflächenmorphologie (Kapitel 5.1) zu untersuchen, wurde ein hö-
herer Vorschub von f2 = 0,35 mm/U verwendet, da die daraus resultierenden höheren Passiv-
kräfte die verformungsinduzierte Martensitbildung begünstigen und sich so die Unterschiede 
im Umwandlungsverhalten besser differenzieren ließen. In den Kapiteln 6 und 7 kamen neben 
f1 und f2 mit f3 = 0,95 mm/U auch ein sehr hoher Vorschub zum Einsatz, mit dem Ziel, die 
Wirkzusammenhänge bei hohen mechanischen Lasten zu untersuchen und durch die Verwen-
dung einer Vorkühlung sehr hohe Phasenanteile an α‘-Martensit zu generieren, um somit die 
Grenzen der erzielbaren Randschichtverfestigung beim kryogenen Drehen zu ermitteln. Abbil-
dung 4-6 zeigt die Spanungsquerschnitte beim Drehen mit den Vorschüben f1 bis f3 bei einer 
konstanten Schnitttiefe von ap = 0,2 mm und der Verwendung der Wendeschneidplatte mit der 
Spezifikation DNMA150416 mit gefaster Schneidkante (lβ,p = 200 μm). Eine Erhöhung des 
Vorschubes führt zu einer deutlichen Vergrößerung des Spanungsquerschnittes A (siehe Ta-
belle 4-6). Im Rahmen der Untersuchungen zum konsekutiven Schlichten wurden andere 
Schnittparameter verwendet, worauf in Kapitel 7 näher eingegangen wird. 
 
Abbildung 4-6:  Schematische Darstellung der Spanungsquerschnitte beim Drehen mit ver-
schiedenen Vorschüben mit Wendeschneidplatten mit einem Schneiden-
eckenradius von rε,4 = 1,6 mm nach [Hotz20b] 
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Bezeichnung f1 f2 f3 
Vorschub f 0,15 mm/U 0,35 mm/U 0,95 mm/U 
Spanungsquerschnitt A 0,030 mm² 0,069 mm² 0,167 mm² 
Tabelle 4-6:  Spanungsquerschnitte bei verschiedenen Vorschüben nach Gl. 4-3 
Bei den Versuchen wurde über einen Vorschubweg von 18 mm gedreht. Lediglich bei den Ver-
suchen zum zweistufigen Drehprozess (Kapitel 7) wurde eine andere Werkstückgeometrie ver-
wendet, welche den gleichen Durchmesser, aber eine größere zu bearbeitende Länge von 
25 mm aufwies, um die Auswirkungen variierender Temperatur über dem Vorschubweg näher 
zu untersuchen. Diese Werkstücke wurden mittels Stirnseitenmitnehmer und Reitstock zwi-
schen Spitzen gespannt.  
4.6 Messtechnik und Messgrößen 
4.6.1 Erfassung und Auswertung der Prozessgrößen 
Zur Charakterisierung der thermomechanischen Last in der Werkstückrandzone wurden wäh-
rend den kryogenen Drehversuchen in-situ die Prozesskräfte und die Temperaturen gemessen.  
Mechanische Last 
Die Prozesskräfte wurden mithilfe eines Dreikomponentendynamometers Typ 9129 AA der Fa. 
Kistler gemessen. Das Dynamometer besteht aus vier piezoelektrischen Sensoren, welche unter 
hoher Vorspannung zwischen Abdeckplatte und den beiden seitlichen Grundplatten montiert 
sind. Diese Sensoren enthalten jeweils drei Kristallquarzplattenpaare, von denen eines druck-
empfindlich ist und die anderen beiden empfindlich gegenüber Scherkräften sind. Beim Auf-
treten einer externen mechanischen Last kommt es zur Verschiebung von Kristallbausteinen 
und somit zur Bildung von Dipolen, was in einer positiven oder negativen elektrischen Ladung 
auf der Außenfläche des piezoelektrischen Materials resultiert. Die Ladung ist hierbei propor-
tional zur auf den Kristall einwirkende Kraft. Über Ladungsverstärker wurden die geringen 
Ladungen verstärkt und proportional in Spannungssignale umgewandelt. Die Spannungen wur-
den mit einem A/D-Wandler digitalisiert und über Proportionalitätskonstanten in die Kräfte der 
drei Raumrichtungen umgerechnet: Passivkraft Fp, Schnittkraft Fc und Vorschubkraft Ff. Die 
Umrechnung und die Aufzeichnung der Prozesskräfte erfolgte mit der Software DASYLab.  
In Abbildung 4-7 sind für einen Versuch die gemessenen Prozesskräfte in Abhängigkeit der 
Zeit t dargestellt. In der Ausgangsposition war die Schneidenecke des Werkzeuges drei Milli-
meter von der Werkstückstirnseite entfernt (siehe Abbildung 4-2b). Zum Zeitpunkt t1 wurde das 
NC-Programm gestartet, was die Vorschubbewegung (mit f1 = 0,15 mm/U) initiierte und das 
CO2-Kühlsystem aktivierte. Ausgehend vom verwendeten Vorschub, der Schnittgeschwindig-
keit und des Werkstückdurchmessers kam die Wendeschneidplatte nach 1,76 s bei t2 erstmals 
in Kontakt mit dem Werkstück. Von t2 bis t3 kam es zu einem Anstieg der Prozesskräfte, da 
sich mit fortlaufender Vorschubbewegung der Spanungsquerschnitt vergrößerte. Zwischen t3 
und t4 lag ein konstanter Spanungsquerschnitt Af,1 (siehe Abbildung 4-6) und somit auch nahezu 
konstante Prozesskräfte vor. Dieser Bereich kann als repräsentativ für die mechanische Last 
während den Drehversuchen erachtet werden, sodass in der Auswertung die Prozesskräfte zwi-
schen t3 und t4 gemittelt wurden. Die Fehlerbalken in der Auswertung der Prozesskräfte resul-
tieren jedoch nicht aus der Schwingbreite des Messsignals im nahezu konstanten Bereich zwi-
schen t3 und t4, sondern aus der Berechnung der empirischen Standardabweichung der jeweils 
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drei Versuche der einzelnen Versuchspunkte. Zwischen t4 und t5 kam es am Ende des vorge-
drehten Bereiches zu einer kurzzeitigen Vergrößerung des Spanungsquerschnittes, bevor das 
Werkzeug vom Werkstück wegbewegt wurde, was mit einem abrupten Anstieg und einem an-
schließenden Abfallen der Prozesskräfte auf 0 N einherging. Zum Zeitpunkt t6 stoppte die Spin-
delrotation und das Kühlsystem wurde über das NC-Programm ausgeschaltet. 
 
Abbildung 4-7:  Prozesskräfte in Abhängigkeit der Zeit  
Thermische Last 
Es kamen zwei verschiedene Temperaturmessverfahren zum Einsatz: Die Oberflächentempe-
ratur TOF wurde mithilfe eines Thermographiesystems ermittelt. Die Temperatur innerhalb des 
Werkstücks Ti wurde mit Thermoelementen gemessen. 
Das Thermographiesystem SC7600-M der Fa. Flir wurde vor der Versuchsmaschine positio-
niert, sodass während des Drehprozesses die Temperaturen an der Werkstückoberfläche gemes-
sen werden konnten (siehe Abbildung 4-8). Da die Werkstückoberfläche im Bereich der Kon-
taktzone nicht einsehbar ist, wird die Oberflächentemperatur nach einer Werkstückrotation von 
270° gemessen. Der Werkzeugeingriff führte zu einem ringförmigen Bereich erhöhter Tempe-
ratur an der Werkstückoberfläche. Da sich dieser ringförmige Bereich erhöhter Temperatur mit 
dem Werkzeug mitbewegte, wurde zu jeder Zeit während des Drehens im Messbereich die 
höchste Schwarzkörpertemperatur TSK auf Höhe des Werkzeuges gemessen.  
 
Abbildung 4-8:  Exemplarischer Ausschnitt aus einer Thermographieaufzeichnung nach 
[Hotz17] 
Die so gemessenen Schwarzkörpertemperaturen TSK wurden über die Prozessdauer (t2-t5) ge-
mittelt. Die Umrechnung der Schwarzkörpertemperatur in die reale Oberflächentemperatur 
Seite 50  
wurde mithilfe von Gl. 4-8 vorgenommen, welche aus der universellen Thermographieglei-
chung (Gl. 4-6) und dem STEFAN-BOLTZMANN-Gesetz (Gl. 4-7) – welches den Zusammenhang 
zwischen der Strahlungsleistung Φ und der Temperatur T beschreibt – hergeleitet wurde (die 
STEFAN-BOLTZMANN-Konstante σSB und die Fläche A kürzen sich hierbei raus) [Flir10]. Vari-
ationen in der Wärmestrahlung der Umgebung ΦU können zur Verfälschung der gemessenen 
Schwarzkörpertemperatur TSK führen. Um dies zu kompensieren, wurde die Atmosphärentem-
peratur TATM gemessen und in Gl. 4-8 berücksichtigt. Das CO2 im Maschinenraum führt zu 
einer zeitabhängigen und schwer quantifizierbaren Beeinflussung der gemessenen Schwarzkör-
pertemperatur TSK. Die Umgebungstemperatur TU – als solche wird die Temperatur in unmit-
telbarer Umgebung des Messobjektes bezeichnet – wurde um 2,5 K niedriger als die Atmo-
sphärentemperatur TATM angenommen. Mit dieser Randbedingung wird der Einfluss des CO2 
im Maschinenraum in vereinfachter Form berücksichtigt. Aussagen zur gemessenen Absolut-
temperatur sind daher nur als Näherung zu verstehen. Der Abgleich der nach einer Werkstück-
umrotation von 270° gemessenen Oberflächentemperaturen TOF ist dennoch zum Vergleichen 
der thermischen Last verschiedener Versuchspunkte geeignet und erlaubt zudem auch den Ver-
gleich mit früheren Untersuchungen [Auri14, Maye14a, Maye18a, Maye18b]. Der Emissions-
koeffizient der Werkstückoberfläche betrug εOF = 0,22. Der Transmissionskoeffizient wurde 
durch das Saphirschutzglas des Thermographiesystems vorgegeben und betrug τ = 0,76. 
Φ =  τ ∙  ε ∙ Φ + τ ∙  (1 − ε ) ∙ Φ + (1 − τ) ∙ Φ                     
 
(Gl. 4-6) 
Φ = σ ∙ A ∙ T  
 
(Gl. 4-7) 
T =  
T − τ ∙ (1 − ε ) ∙ T − (1 − τ) ∙ T
τ ∙ ε
                      
 
(Gl. 4-8) 
Zur werkstückinternen Temperaturmessung wurden Mantelthermoelemente mit 1 mm Durch-
messer und der Thermoelementpaarung NiCr-Ni (Typ K) verwendet. Die Thermoelemente 
wurden über die hintere Stirnseite in Erodierbohrungen mit 1,2 mm Durchmesser in die Werk-
stücke eingeführt. Vor dem Einführen wurden die Bohrungen mit Wärmeleitpaste ausgefüllt, 
um einen guten Wärmeübergang zwischen den Thermoelementen und der Bohrungswand si-
cherzustellen. Die Positionierung der Thermoelemente im Werkstück ist in Abbildung 4-9b 
dargestellt. Bedingt durch die Tiefe der Bohrungen sind die Thermoelemente 10 mm von der 
vorderen Stirnseite entfernt. Der Abstand zwischen der Mitte der Erodierbohrung des Thermo-
elements TE1 zur Werkstückoberfläche nach der Zerspanung (Durchmesser 14 mm) betrug nur 
1 mm. Somit war dieses äußere Thermoelement am besten geeignet zur Charakterisierung der 
thermischen Last in der Werkstückrandzone. Die Messdaten der Thermoelemente TE2 und TE3 
wurden vornehmlich zur Entwicklung einer Temperaturfeldsimulation am Lehrstuhl für Tech-
nische Mechanik (LTM) der TU Kaiserslautern verwendet (siehe [Beck18a] für weitere Infor-
mationen). Die Versuchsauswertung im Rahmen dieser Arbeit beschränkt sich daher auf die 
Messdaten des äußeren Thermoelements TE1.  
Die Thermoelemente waren über Miniaturstecker mit einer zwischen den Spannbacken gela-
gerten, mitrotierenden Telemetrieeinheit verbunden (siehe Abbildung 4-9a). Diese ermöglichte 
die Übertragung der Messsignale an einen Empfänger außerhalb der Versuchsmaschine, von 
welchem aus die Messsignale an den Messrechner weitergeleitet wurden. Die Messsignale wur-
den zusammen mit den Prozesskräften mit der Software DASYLab aufgezeichnet. Die zeitlich 
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synchrone Erfassung der Prozesskräfte und der Temperaturen ermöglichte die Auswertung der 
Temperaturen in Abhängigkeit der Schnittzeit. In Abbildung 4-10 ist die vom äußeren Thermo-
element TE1 gemessene Temperatur Ti in Abhängigkeit der Zeit t aufgetragen. Zur besseren 
Vergleichbarkeit sind wie bei der Darstellung der Prozesskräfte (siehe Abbildung 4-7) die oben 
beschriebenen Zeitpunkte t1 bis t6 markiert.  
 
Abbildung 4-9:  a) Aufbau zur Messung der Temperaturen im Werkstück; b) Positionierung 
der Thermoelemente im Werkstück; nach [Hotz18b] 
 
Abbildung 4-10:  Temperatur in der Werkstückrandzone (Thermoelement TE1) in Abhängig-
keit der Zeit  
Zu Versuchsbeginn t1 hatten die Werkstücke Raumtemperatur Ti,s. Mit fortlaufender Versuchs-
dauer kam es bedingt durch die Kühlwirkung des Kühlmediums zu einer Abnahme der Werk-
stücktemperatur bis zur Ausbildung eines lokalen Minimums Ti,min. Höhere Vorschübe führten 
zu höheren Werten für Ti,min, weil das Werkstück in der somit kürzeren Prozessdauer weniger 
stark abkühlte. Bei t = 7,62 s befand sich das Werkzeug in Vorschubrichtung auf Höhe der 
Thermoelemente. Durch die bei der Zerspanung entstehende Wärme und den geringen Abstand 
zur Kontaktzone wurde daher eine Temperaturerhöhung gemessen. Das somit entstehende lo-
kale Maximum Ti,max wurde bei t = 8,86 s detektiert. Die zeitliche Verschiebung ist hauptsäch-
lich auf das Ansprechverhalten der Thermoelemente und zu geringem Anteil auch auf die Wär-
meleitung im Werkstück und in der Wärmeleitpaste zurückzuführen. Das lokale Maximum 
Ti,max wurde zur Charakterisierung der thermischen Last in der Werkstückrandzone herangezo-
gen. Die Differenz ∆Ti zwischen Ti,max und Ti,min kann zur Bewertung der im Zerspanprozess 
entstandenen Wärme dienen. Im Anschluss an das lokale Maximum Ti,max kam es aufgrund der 
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fortwährenden Kühlung zu einer weiteren Temperaturabsenkung bis zum Abschalten der Küh-
lung bei t6.  
Aufgrund der Störeinflüsse, wie der variierenden Atmosphärentemperatur, der Wärmestrahlung 
des Kühlmediums und der während des Prozesses sinkenden und schwer ermittelbaren Umge-
bungstemperatur, stellen die thermographisch ermittelten Oberflächentemperaturen nur eine 
Näherung der realen Bauteiltemperatur dar. Die über die Prozessdauer im Messbereich gemit-
telte Oberflächentemperatur TOF wurde zur Bewertung der thermischen Last in Abhängigkeit 
von den variierten Einstellgrößen in den Kapiteln 5.1, 5.2 und 7 verwendet. Zur Modellierung 
der verformungsinduzierten Martensitbildung in der Werkstückrandzone (Kapitel 6) wurde als 
Eingangswert für die thermische Last hingegen die mittels Thermoelement TE1 gemessene 
Temperatur in der Werkstückrandzone zum Zeitpunkt des Schneideneingriffes Ti,max verwen-
det. Da die werkstückinterne Temperaturmessung mittels Thermoelemente nicht den oben be-
schriebenen Störeinflüssen ausgesetzt ist, kann die reale Bauteiltemperatur mit höherer Sicher-
heit bestimmt werden. Nachteilig ist jedoch, dass die Temperatur nur an festgesetzten Punkten 
gemessen werden kann, wohingegen die Thermographieaufzeichnungen die Ermittlung der 
Oberflächentemperatur an verschiedenen Stellen des Bauteils über die gesamte Prozessdauer 
ermöglichen und somit Aussagen zur zeit- und ortabhängigen Temperaturverteilung erlauben. 
4.6.2 Charakterisierung der Oberflächenmorphologie 
Phasentransformation 
Das im Ausgangszustand vorliegende, rein austenitische Gefüge der untersuchten Werkstoffe 
war paramagnetisch. Bedingt durch die im kryogenen Drehprozess sowie bei der kryogenen 
Vorverformung (Charge B2V) auftretende Phasentransformation von γ-Austenit in α‘-Marten-
sit kam es zu einer Erhöhung der Permeabilität. Die Änderungen der Permeabilität wurden mit-
hilfe des Messgeräts Feritscope FMP30 mit einer Magnetsonde des Typs EGAB 1.3 der Fa. 
Fischer detektiert. Hierzu wurde die Magnetsonde mit ihrem Messsondenpol auf der Werk-
stückoberfläche platziert (siehe Abbildung 4-11a). Eine stromdurchflossene Spule innerhalb 
der Messsonde erzeugte ein magnetisches Feld, dessen Feldlinien bis zu einer Tiefe von ca. 
3,5 mm durch die Werkstückrandzone flossen. Das Magnetfeld trat in Wechselwirkung mit den 
ferromagnetischen Phasenanteilen (hier: α‘-Martensit) und induzierte eine Spannung in einer 
zweiten Spule, welche das Messsignal darstellte und linear in den ferromagnetischen Phasen-
anteil umgerechnet werden konnte (FE-%). Ferromagnetische Phasen im oberflächennahen 
Randbereich haben höhere Auswirkungen auf das Messsignal als solche, welche in größerem 
Abstand von der Oberfläche vorliegen. Die Umrechnung des Messsignals in den α‘-Martensit-
gehalt geschah über einen von TALONEN et al. [Talo04] experimentell ermittelten Umrech-
nungsfaktor von 1,7. Die Krümmung der Werkstückoberfläche wurde mit einem weiteren line-
aren Korrekturfaktor von 1,036 berücksichtigt, welcher vom Messgerätehersteller vorgegeben 
wurde [Fisc08]. 
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Abbildung 4-11:  a) Schematische Darstellung der magnetinduktiven Messung des α‘-Mar-
tensitgehaltes; b) Martensitverteilung in der Werkstückrandzone 
Nach dem kryogenen Drehen wurde in Vorschubrichtung an fünf Messpunkten mit einem Ab-
stand von 4,5 mm und in Umfangsrichtung an jeweils acht Messpunkten in einem Abstand von 
45° der α‘-Martensitgehalt gemessen. Zur statistischen Absicherung wurden an jedem Mess-
punkt fünf Messungen durchgeführt. Das hieraus entstehende Messraster mit 5 x 8 Messpunk-
ten ermöglichte es, die Verteilung des α‘-Martensits an der Werkstückoberfläche zu untersu-
chen (siehe Abbildung 4-11b). Um den Einfluss der Einstell- und Prozessgrößen auf die ver-
formungsinduzierte Martensitbildung zu untersuchen, wurden von den drei Werkstücken eines 
Versuchspunktes die Messergebnisse der jeweils 40 Messpunkte (200 Einzelmessungen) ge-
mittelt, um einen repräsentativen α‘-Martensitgehalt zu bestimmen. 
Zwar eignen sich die magnetinduktiv ermittelten α‘-Martensitgehalte ξm, um einzelne Ver-
suchspunkte miteinander zu vergleichen, da es sich hierbei jedoch um ein integrales Messver-
fahren handelt, lassen sich keine Aussagen zum exakten Phasenanteil fα‘ des α‘-Martensits oder 
zur Transformationstiefe treffen. Weiterhin lässt sich der paramagnetische ε-Martensit durch 
dieses Messverfahren nicht detektieren. Um die Phasenverteilung hinsichtlich dieser Punkte 
genau zu bestimmen, wurden am WKK der TU Kaiserslautern an ausgewählten Versuchswerk-
stücken röntgendiffraktometrische Messungen (XRD) durchgeführt. Hierzu wurde das Rönt-
gendiffraktometer des Typs Empyrean der Fa. PANalytic verwendet, welches eine minimale 
Winkelauflösung von Θ = 0,0001° aufweist. Zum Einsatz kam eine Cu-Kα1-Strahlung mit einer 
Wellenlänge von 1,546 Å bei einer Stromstärke von 40 mA und einer Spannung von 40 kV. 
Die Probenoberfläche wurde auf einem Messfeld von 1,5 mm ∙ 1,5 mm mit einer Scange-
schwindigkeit von 0,004 °/s vermessen. Die Phasenanteile wurden mittels Rietveld-Analyse 
[Youn93] bestimmt, wobei der mittlere relative Fehler zwischen 1-3 % liegt [Bish88, Torr03]. 
Zudem wurden anhand der Diffraktionspeaks der (220)-Ebene des γ-Austenits mit der sin²ψ-
Methode [Mach61] die axialen Eigenspannungen ersten Grades ermittelt. Im Anschluss wurden 
die Proben elektrolytisch poliert und anschließend eine neue Messung durchgeführt. Durch 
mehrere Iterationen wurden so Tiefenprofile der einzelnen Phasenanteile und der axialen Ei-
genspannungen bis zu einem maximalen Abstand von der Oberfläche von 150-163 μm erstellt. 
Aufgrund des hohen Aufwandes wurde diese Charakterisierungsmethode nur an ausgewählten 
Versuchswerkstücken in Kapitel 7 angewandt.  
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Weiterhin wurde zur Untersuchung der Transformationstiefe, der Verteilung des α‘-Martensits 
sowie zur Bewertung der plastischen Deformation der Werkstückrandzone metallographische 
Schliffe angefertigt. Die Querschliffe wurden nach einem Vorschubweg von 10 mm in Höhe 
der Thermoelemente entnommen (vgl. Abbildung 4-9b). Die Proben wurden in Epoxidharz ein-
gebettet und mit Siliziumkarbidschleifpapier mit den Körnungen 1200 bis 4000 geschliffen. 
Um eine verformungsinduzierte Martensitbildung und somit die Entstehung von Präparations-
artefakten während des Schleifens zu unterbinden, wurde dem Schleifprozess in Anlehnung an 
KLEIN et al. [Klei19] kontinuierlich heißes Wasser zugeführt. Im Anschluss wurden die Schliffe 
mit Diamantsuspension mit den Partikelgrößen 3 μm und 1 μm poliert. Zur Kontrastierung des 
α‘-Martensit wurde ein mit destilliertem Wasser verdünntes Beraha II-Ätzmittel (25 ml Wasser 
auf 50 ml Stammlösung) verwendet. Das Ätzmittel wurde über eine Dauer von 120 s bei Raum-
temperatur durch Wischätzen aufgetragen. Die so präparierten Proben wurden am Lichtmikro-
skop Metallux 3 der Fa. Leitz untersucht. Ein exemplarischer Ausschnitt einer Werkstückrand-
zone ist in Abbildung 4-12a dargestellt. Um den α‘-Martensitgehalt in der Werkstückrandzone 
zu quantifizieren, wurde ein Bildverarbeitungsalgorithmus nach MAYER et al. [Maye18a] ver-
wendet (siehe Abbildung 4-12b). Der im kryogenen Drehprozess entstandene verformungsin-
duzierte α‘-Martensit befindet sich bei den meisten Versuchspunkten in einem Bereich bis zu 
ca. 200-250 μm unterhalb der Werkstückoberfläche und ist in den mittels Beraha II kontrastier-
ten Schliffbildern an der dunklen Färbung zu erkennen.  
 
Abbildung 4-12:  a) Werkstückrandzone des metastabilen austenitischen Stahls 1.4550 nach 
dem kryogenen Drehen; b) Quantifizierung des α‘-Martensitgehalt; nach 
[Hotz19] 
Der Zusammenhang zwischen dem integral gemessenen α‘-Martensitgehalt ξm und dem mittels 
Farbätzung und Bilderkennung ermittelten mittleren Phasenanteil des α‘-Martensit fα‘ ist in Ab-
bildung 4-13 dargestellt und lässt sich mit Gl. 4-9 quantifizieren.  
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Abbildung 4-13:  Zusammenhang zwischen integral gemessenem α‘-Martensitgehalt ξm und 
mittlerem martensitischen Phasenanteil fα‘ in der Werkstückrandzone  
f = 5,86 ∙ ξ +  1,17 ∙ ξ                                         (Gl. 4-9) 
Der mittlere Phasenanteil fα‘ entspricht dem Mittelwert im Bereich von 10-200 μm unterhalb 
der Oberfläche. Die ersten 10 μm wurden aus der Berechnung ausgeschlossen, da es bedingt 
durch das Ätzmittel hier zu dunkelblauen Verfärbungen kommen kann (siehe Abbildung 4-12). 
Auf der anderen Seite wird das Gefüge kryogen gedrehter Werkstücke, welche eine nanokris-
talline Randschicht aufweisen (vgl. Abbildung 5-8 und Abbildung 5-20), in diesem Bereich 
nicht kontrastiert, obwohl dort möglicherweise ein hoher martensitischer Phasenanteil vorlie-
gen kann. Die ermittelte Korrelation (vgl. Gl. 4-9 und Abbildung 4-13) ist eine Überlagerung 
einer linearen Funktion und einer Wurzelfunktion welche qualitativ in guter Übereinstimmung 
mit einer von TALONEN et al. [Talo04] präsentierten Übersicht verschiedener Feritscope-Kalib-
rierkurven steht. Zur Untersuchung des Einflusses der verschiedenen Einstellgrößen auf die 
verformungsinduzierte α‘-Martensitbildung werden dennoch die integral gemessenen α‘-Mar-
tensitgehalte ξm angegeben, um die Vergleichbarkeit zum Stand der Technik zu gewährleisten. 
Mikrohärte 
Um die durch den kryogenen Drehprozess hervorgerufene Randschichtverfestigung bewerten 
zu können, wurde im Randbereich der Querschliffe die Mikrohärte gemessen. Hierzu wurde 
das Mikrohärteprüfgerät MicroMet 5100 der Fa. Bühler mit einem Vickers-Indenter nach DIN 
EN ISO 6507-1 verwendet [DIN18]. Die Prüfkraft betrug 10 gf (HV0,01; 98,1 mN) bei einer 
Prüfdauer von 10 s. Die Messungen wurden in einem Bereich von 20 μm bis 400 μm unterhalb 
der Oberfläche in 10 μm-Intervallen durchgeführt. Das Prüfmuster wurde so angeordnet, dass 
zwischen den Messabdrücken ein Abstand von 30 μm vorlag, um eine Beeinflussung des Mes-
sergebnisses durch Kaltverfestigung des umliegenden Werkstoffgefüges zu verhindern. Zur sta-
tistischen Absicherung wurden zu jedem Abstand vom Randbereich insgesamt drei Messungen 
durchgeführt, wobei die drei Messpunkte in Umfangsrichtung um 120° versetzt waren. Die ent-
stehenden Mikrohärteprofile (siehe Abbildung 4-14) können durch Regressionen auf Basis der 
GAUß’schen Verteilungsfunktion beschrieben werden (vgl. Gl. 4-10). 
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Abbildung 4-14:  Mikrohärte in der Werkstückrandzone 
Hierbei entspricht HV00,01 der Mikrohärte des unbeeinflussten Grundgefüges und die Variable 
z entspricht dem Abstand von der Oberfläche. Die Parameter a und b wurden variiert, um die 
Regression nach der Methode der kleinsten Quadrate an die Messdaten zu fitten. Der Parameter 
a beschreibt die Differenz zwischen der Ausgangsmikrohärte HV00,01 und der maximalen Mik-
rohärte HVmax0,01. In der Regel wurde die maximale Mikrohärte am Messpunkt z = 20 μm 
unterhalb der Oberfläche gemessen. Von diesem Punkt aus wurde zunächst ein progressiver, 
dann degressiver Mikrohärteabfall bis zur Annäherung an die Ausgangsmikrohärte HV00,01 
festgestellt. Der Exponent b bestimmt die Steigung der Regression und folglich auch die Ein-
härtetiefe. Die Einhärtetiefe wurde definiert als der Abstand von der Oberfläche, an dem die 
Mikrohärte 120 % der Ausgangsmikrohärte HV00,01 entspricht (siehe Abbildung 4-14). Beim 
Vergleichen mehrerer Mikrohärteprofile wurden aufgrund der hohen Anzahl an Messdaten und 
der teils nur geringen Unterschiede in den Mikrohärteprofilen zur besseren Übersicht nur die 
Regressionen und nicht die Messdaten abgebildet. Hierbei wurden neben der mittleren empiri-
schen Standardabweichung s zur Quantifizierung der Messwertstreuung auch das Be-
stimmtheitsmaß R² zur Bewertung der Regressionsgüte angegeben. 
Oberflächentopographie 
Neben einer hohen Randschichthärte sind bei den meisten technischen Anwendungen auch 
Werkstückoberflächen mit niedriger Rauheit wünschenswert. Die Rauheiten der gedrehten 
Oberflächen wurden im Tastschnittverfahren nach DIN EN ISO 4288 [DIN98] mit dem mobi-
len Rauheitstaster Marsurf M300 der Fa. Mahr ermittelt. Die Abtastung der Werkstückoberflä-
che erfolgte in Vorschubrichtung mit einer Tastspitze mit 4 μm Durchmesser. Zur statistischen 
Absicherung wurde die Rauheit an jeder Probe fünfmal in variierender Umfangsposition ge-
messen. Zur vergleichenden Bewertung verschiedener Versuchspunkte wurde die gemittelte 
Rautiefe Rz herangezogen, welche zudem mit der theoretischen kinematischen Rautiefe Rt,kin 
verglichen wurde. Zur qualitativen Charakterisierung der Oberflächentopographie wurden die 
Werkstückoberflächen am Rasterelektronenmikroskop XL 40 der Fa. Philips und am Konfo-
kalmikroskop μSurf explorer der Fa. Nanofocus untersucht. 
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5 Experimentelle Untersuchungen zum Einfluss des 
Werkstoffs und der Werkzeugeigenschaften 
5.1 Einfluss des Werkstoffs auf die Prozessgrößen und die Oberflächen-
morphologie 
Um die Auswirkungen einer basierend auf chargenbedingten Unterschieden in der chemischen 
Zusammensetzung variierenden Austenitstabilität auf die Prozessgrößen und die Oberflächen-
morphologie zu analysieren, wurden fünf verschiedene Chargen des metastabilen austeniti-
schen Stahls 1.4550 (vgl. Tabelle 4-1 und Tabelle 4-2) mit ansonsten konstanten Einstellgrößen 
kryogen gedreht. Referenzversuche wurden am austenitischen Stahl 1.4539 durchgeführt, wel-
cher eine sehr hoher Austenitstabilität aufweist und bei welchem daher keine verformungsin-
duzierte Martensitbildung während des kryogenen Drehens erwartet wurde. Weiterhin wurde 
die Charge B2 des metastabilen austenitischen Stahls 1.4550 nach einer kryogenen Vorverfor-
mung und somit mit einem hohen initialen α‘-Martensitgehalt und höherer Ausgangsmikrohärte 
gedreht, um die Möglichkeit einer kombinierten Randschichtverfestigung zu untersuchen. Die 
Schnittparameter (vc = 30 m/min, ap = 0,2 mm, f2 = 0,35 mm/U), die werkzeugspezifischen 
Einstellgrößen (CNMA120416, rβ = 72 μm, K ≈ 1, γβ = 20°, Multilayerbeschichtung) und die 
Kühlstrategie (externe CO2-Kühlung, siehe Kapitel 4.3) wurden bei allen Versuchen konstant 
gehalten. 
5.1.1 Chemische Zusammensetzung1 
Die während des kryogenen Drehens des stabilen austenitischen Stahls 1.4539 und der fünf 
Chargen des metastabilen austenitischen Stahls 1.4550 gemessenen Prozesskräfte sind nahezu 
identisch (siehe Abbildung 5-1), was auf ähnliche mechanischen Eigenschaften zurückzuführen 
ist (vgl. Tabelle 4-2). Bei Drehen der Chargen B3 und B5, welche die niedrigste Ausgangs-
mikrohärte aufwiesen, wurden marginal niedrigere Prozesskräfte gemessen. 
 
Abbildung 5-1:  Prozesskräfte beim kryogenen Drehen verschiedener austenitischer Stähle  
Die Schnitttiefe ist mit ap = 0,2 mm geringer als der Schneideneckenradius rε,4 = 1,6 mm. Bei 
der Zerspanung war folglich nur die Schneidenecke und nicht die Hauptschneide im Eingriff. 
 
1 Die Inhalte dieses Kapitels wurden vorab veröffentlicht: 
[Hotz17] Hotz, H.; Kirsch, B.; Mayer, P.; Becker, S.; von Harbou, E.; Boemke, A.; Skorupski, R.; Smaga, M.; Müller, R.; Beck, T.; Aurich, 
J. C.: Surface integrity of cryogenic turned austenitic stainless steels AISI 347 and AISI 904L. In: 7. WGP-Jahreskongress Aachen, 
5.-6. Oktober 2017, Apprimus Wissenschaftsverlag, Aachen (2017), S. 473-480.  
[Kirs19] Kirsch, B.; Hotz, H.; Müller, R.; Becker, S.; Boemke, A.; Smaga, M.; Beck, T.; Aurich, J.C.: Generation of deformation-induced 
martensite when cryogenic turning various batches of the metastable austenitic steel AISI 347. Production Engineering – Research 
and Development 13 (2019), S. 343-350. 
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Hieraus resultiert ein sichelförmiger Spanungsquerschnitt (siehe Abbildung 4-6b). Innerhalb 
des gesamten Spanungsquerschnitts liegen, bedingt durch die Geometrie des Drehhalters und 
die Fase an der Schneidkante, stark negative, effektive Spanwinkel γeff ≤ -26° vor. Im Bereich 
der Schneidkantenverrundung kommt es zu einer weiteren Reduktion des Spanwinkels. Beim 
Unterschreiten des kritischen Spanwinkels (γeff bei hmin) findet keine Zerspanung mehr statt und 
das Material wird unter der Schneidkante hindurchgedrückt. Aufgrund des sichelförmigen 
Spanungsquerschnittes wirkt hierbei vornehmlich eine Kraft in Richtung der Passivkraft und 
nur in sehr geringem Ausmaß in Richtung der Vorschubkraft. Daher ist bei allen Versuchen die 
Passivkraft deutlich größer als die Vorschubkraft. 
Die während des kryogenen Drehens gemessenen Oberflächentemperaturen TOF sind in Abbil-
dung 5-2 dargestellt. Die Temperatur beim Drehen des stabilen austenitischen Stahls 1.4539 ist 
signifikant höher als beim Drehen des metastabilen austenitischen Stahls 1.4550, was mit der 
unterschiedlichen Wärmeleitfähigkeit begründet werden kann (λW,1.4539 = 11,75 W/mK; 
λW,1.4550 = 16 W/mK [Gran12]). Da die Prozesskräfte beim Drehen der verschiedenen Werk-
stoffe ähnlich sind (siehe Abbildung 5-1), ist auch davon auszugehen, dass die in der primären 
Scherzone nahezu adiabatisch in Wärme umgewandelte mechanische Energie ebenfalls annä-
hernd gleich ist. Weiterhin weisen die ähnlichen Prozesskräfte auch auf vergleichbare Reibung 
und somit auf ebenfalls ähnliche Wärmeentstehung an den sekundären Scherzonen hin. Die 
beim Drehen in Summe entstandene Wärme ist somit ähnlich, kann jedoch beim stabilen aus-
tenitischen Stahl aufgrund der niedrigeren Wärmeleitfähigkeit schlechter aus der Kontaktzone 
abgeführt werden. Beim metastabilen Stahl 1.4550 kann die Wärme besser abgeführt werden, 
sich im Werkstück verteilen und über die Spannbacken abgeführt werden, woraus folglich nied-
rigere Temperaturen an der Werkstückoberfläche resultieren. Bei den verschiedenen Chargen 
des metastabilen Stahl 1.4550 liegen die gemessenen Temperaturunterschiede im Bereich der 
Standardabweichung, da die Wärmeentstehung ähnlich war und auch von einer ähnlichen Wär-
meleitfähigkeit ausgegangen werden kann. Die gemessenen Oberflächentemperaturen liegen 
bei allen Werkstoffen mindestens 90 K oberhalb ihrer Martensitstarttempertur Ms (siehe Ta-
belle 4-2), sodass eine rein thermisch induzierte Martensitbildung während des kryogenen Dre-
hens ausgeschlossen werden kann. 
 
Abbildung 5-2:  Oberflächentemperatur beim kryogenen Drehen verschiedener austeniti-
scher Stähle  
Durch magnetinduktive Messungen konnten in der Werkstückrandzone des stabilen austeniti-
schen Stahls 1.4539 nach dem kryogenen Drehen keine ferromagnetischen Phasenanteile fest-
gestellt werden. Eine verformungsinduzierte Martensitbildung von γ-Austenit in α‘-Martensit 
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kann somit ausgeschlossen werden, was auf die hohe Austenitstabilität dieses Werkstoffs zu-
rückzuführen ist. Ergänzende Messungen mittels XRD (durchgeführt am WKK) bestätigen die 
Abwesenheit von α‘-Martensit und konnten weiterhin ebenfalls die Bildung des paramagneti-
schen ε-Martensits ausschließen [Hotz17]. Nach dem kryogenen Drehen des metastabilen aus-
tenitischen Stahls 1.4550 konnte in jeder der fünf Chargen verformungsinduzierter α‘-Martensit 
festgestellt werden. Die mittels magnetinduktiver Messung ermittelten α‘-Martensitgehalte ξm 
der verschiedenen Chargen sind in Abbildung 5-3 dargestellt. Trotz annähernd identischer ther-
momechanischer Last (siehe Abbildung 5-1 und Abbildung 5-2) zeigen sich teilweise signifi-
kante Unterschiede im α‘-Martensitgehalt. Die Messergebnisse der verschiedenen Chargen sind 
in Abhängigkeit ihrer nach Gl. 2-2 berechneten Md30-Temperatur aufgetragen. Eine höhere 
Md30-Temperatur ist gleichbedeutend mit einer niedrigeren Austenitstabilität hinsichtlich ver-
formungsinduzierter Martensitbildung. Folglich wurden mit steigender Md30-Temperatur bei 
gleichbleibender thermomechanischer Last höhere α‘-Martensitgehalte erwartet. Dieser erwar-
tete Trend wird im Allgemeinen durch die Messergebnisse bestätigt, aufgrund der hohen Streu-
ung lässt sich der Zusammenhang zwischen Md30-Temperatur und α’Martensitgehalt jedoch 
nicht mit einer Regression beschreiben. Eine Erhöhung der Datenbasis durch das kryogene Dre-
hen weiterer Chargen mit deutlich unterschiedlicher Md30-Temperatur könnte eine quantitative 
Modellierung ermöglichen. Auffällig ist, dass Charge B1 nach Gl. 2-2 eine ähnliche Auste-
nitstabilität aufweist wie B2 und B4, jedoch einen signifikant höheren α‘-Martensitgehalt auf-
weist. Das zeigt, dass der Anteil des beim kryogenen Drehen erzeugten α‘-Martensits nicht 
alleine auf Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung zurückzuführen ist. Weiterhin 
weisen die fünf Chargen einen vergleichbaren mittleren Korndurchmesser auf (siehe Tabelle 
4-2), sodass ein Einfluss der Korngrößen auf die verformungsinduzierte α‘-Martensitbildung 
auch weitestgehend ausgeschlossenen werden kann. Eine mögliche Ursache für die gemessenen 
Chargenschwankungen könnte neben den Unterschieden in der chemischen Zusammensetzung 
auch eine variierende Ausprägung von Werkstoffdefekten (bspw. Versetzungen) im Ausgangs-
zustand sein. 
 
Abbildung 5-3:  Martensitgehalt verschiedener metastabiler austenitischer Stähle nach dem 
kryogenen Drehen in Abhängigkeit der Md30-Temperatur  
Die nach dem kryogenen Drehen ermittelten Mikrohärteprofile der verschiedenen Werkstoffe 
sind in Abbildung 5-4 zu sehen. Bei allen Werkstoffen lässt sich in der Werkstückrandzone ein 
Anstieg der Mikrohärte feststellen. Die Randschichtverfestigung beim stabilen austenitischen 
Stahl 1.4539 ist, da nach dem Drehen keine Phasentransformation festgestellt wurde, lediglich 
auf Kaltverfestigungsmechanismen zurückzuführen. Beim metastabilen austenitischen Stahl 
Seite 60  
1.4550 resultiert die Randschichtverfestigung aus einer Überlagerung von Kaltverfestigungs-
mechanismen und verformungsinduzierter Martensitbildung.  
 
Abbildung 5-4:  Mikrohärte in der Werkstückrandzone verschiedener austenitischer Stähle  
Obwohl die Mikrohärte im unbeeinflussten Werkstoffgefüge der metastabilen austenitischen 
Stähle niedriger ist als die Ausgangsmikrohärte des stabilen austenitischen Stahls 1.4539, wei-
sen alle fünf Chargen eine höhere maximale Mikrohärte auf. Die prozentuale Änderung der 
Mikrohärte (bezogen auf maximale Mikrohärte HVmax0,01 und Ausgangsmikrohärte HV00,01 
im unbeeinflussten Grundgefüge) ist somit beim metastabilen 1.4550 mit durchschnittlich 
75,2 % höher als beim stabilen 1.4539 mit 47 % (siehe Abbildung 5-5a).  
 
Abbildung 5-5:  a) Parameter zur Quantifizierung der Randschichtverfestigung; b) schema-
tische Darstellung des Beitrags der Verfestigungsmechanismen am Anstieg 
der Mikrohärte in der Werkstückrandzone von kryogen gedrehten met-
astabilen austenitischen Stählen 
Der höhere Anstieg der Mikrohärte beim kryogenen Drehen der metastabilen austenitischen 
Stähle ist auf die Überlagerung der Verfestigungsmechanismen zurückzuführen, da hier sowohl 
Kaltverfestigungsmechanismen (∆HVKV), als auch die verformungsinduzierte Martensitbil-
dung (∆HVPT) zum Anstieg der Mikrohärte beitragen. Die Superposition der Verfestigungsme-
chanismen nach Gl. 2-12 ist in Abbildung 5-5b schematisch dargestellt. Weiterhin ist die Ein-
härtetiefe beim metastabilen 1.4550 mit 186 μm im Schnitt doppelt so hoch wie beim stabilen 
1.4539 mit 92 μm. Die martensitische Phase liegt in der Werkstückrandzone bis zu einem Ab-
stand von ca. 200-250 μm vor (siehe Abbildung 4-12) und führt in diesem Bereich zu einer 
Erhöhung der Mikrohärte, wobei der lokale Mikrohärteanstieg vom lokalen α‘-Phasenanteil fα‘ 
abhängt (vgl. Gl. 2-13). Die geringere Einhärtetiefe am kryogen gedrehten, stabilen austeniti-
schen Stahl 1.4539 impliziert, dass die Kaltverfestigung eine niedrigere Tiefenwirkung (ca. 
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100-150 μm) aufweist als die verformungsinduzierte Martensitbildung beim metastabilen aus-
tenitischen Stahl 1.4550. Dies könnte darauf zurückgeführt werden, dass in größerem Abstand 
von der Oberfläche, wo während des Drehens rein elastische Verformung vorliegt, spannungs-
induzierte α‘-Martensitbildung auftreten kann (vgl. Abbildung 2-2b), jedoch keine Verset-
zungsbewegung und folglich keine Kaltverfestigung stattfindet.  
Da gemäß Gl. 2-13 mit steigendem α‘-Martensitgehalt eine höhere Mikrohärte einhergeht und 
bei kryogen gedrehten, metastabilen austenitischen Stählen eine höhere Randschichtverfesti-
gung beobachtet wurde als beim stabilen austenitischen Stahl 1.4539 (siehe Abbildung 5-4 und 
Abbildung 5-5a), wäre eine Korrelation zwischen gemessenem α‘-Martensitgehalt und der Än-
derung der Mikrohärte zu erwarten. Bei den fünf Chargen des metastabilen austenitischen 
Stahls 1.4550 mit variierendem α‘-Martensitgehalt konnte jedoch keine eindeutige Korrelation 
in Abhängigkeit vom maximalen Mikrohärteanstieg (siehe Abbildung 5-6a) oder von der Ein-
härtetiefe (siehe Abbildung 5-6b) festgestellt werden. Dies kann auf eine Überlagerung ver-
schiedener Ursachen zurückgeführt werden: Messungenauigkeiten sowohl bei der Mikrohärte- 
als auch bei der magnetinduktiven Messung können die Ergebnisse verfälschen (siehe Stan-
dardabweichungen in Abbildung 5-6). Weiterhin ist die integrale Messung des α‘-Martensitge-
haltes nur bedingt dazu geeignet, lokale Materialeigenschaften wie bspw. die maximale Mikro-
härte oder die Einhärtetiefe vorherzusagen. Ortsabhängige Messungen des α‘-Martensitgehaltes 
bspw. mittels XRD sind hierzu besser geeignet, da auch die α‘-Martensitverteilung in Abhän-
gigkeit vom Abstand von der Oberfläche berücksichtigt werden kann und es zudem möglich 
ist, ε-Martensit zu detektieren, welcher ebenfalls die mechanischen Eigenschaften beeinflusst. 
Letztlich könnten in den unterschiedlichen Chargen neben der Bildung von ε-Martensit auch 
unterschiedlich ausgeprägte Kaltverfestigungsmechanismen, wie bspw. eine unterschiedliche 
Affinität zur Zwillingsbildung aufgrund variierender Versetzungsdichte oder Stapelfehlerener-
gie, die Mikrohärte beeinflussen. 
 
Abbildung 5-6:  Korrelation zwischen Martensitgehalt und a) prozentualem Anstieg der 
Mikrohärte, b) Einhärtetiefe  
Trotz der Unterschiede in der Austenitstabilität und der damit einhergehenden unterschiedli-
chen α‘-Martensitgehalte kann beim kryogenen Drehen der metastabilen austenitischen Stähle 
durch die Überlagerung der Verfestigungsmechanismen eine robuste Randschichtverfestigung 
realisiert werden, welche deutlich stärker ausgeprägt ist als beim phasenstabilen austenitischen 
Stahl 1.4539. Die Robustheit gegenüber chargenbedingten Unterschieden der Werkstoffe gilt 
jedoch nur innerhalb des untersuchten Versuchsrahmens (verschiedene Chargen 1.4550 mit 
305 K ≤ Md30 ≤ 320 K). Bei stärker abweichender chemischer Zusammensetzung könnte es, 
insbesondere bei geringfügig ausgeprägter verformungsinduzierter Martensitbildung infolge 
höherer Austenitstabilität, auch zu niedrigeren Anstiegen der Mikrohärte kommen. 
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Aufgrund des hohen Vorschubes von f2 = 0,35 mm/U wird die Oberflächentopographie maß-
geblich durch die Kinematik des Drehprozesses bestimmt, wohingegen Ploughingeffekte eine 
untergeordnete Rolle einnehmen. Die gemessene, gemittelten Rautiefe Rz ist bei den sechs un-
tersuchten austenitischen Stählen ähnlich (9,21 μm ≤ Rz ≤ 10,24 μm) und liegt im Bereich der 
theoretischen kinematischen Rautiefe (Rt,kin = 9,57 μm). 
5.1.2 Werkstoffvorbehandlung2 
Nach der kryogenen Vorverformung weist der metastabile austenitische Stahl (B2V) mit 
281 ± 7,4 HV0,01 eine deutlich höhere Mikrohärte auf als im lösungsgeglühten Zustand (B2, 
194 ± 11,4 HV0,01). Dieser Mikrohärteanstieg ist auf den hohen α‘-Martensitgehalt von 
ξm = 33,5 ± 4,6 vol.-% sowie auf Kaltverfestigungsmechanismen zurückzuführen. Trotz der 
45 % höheren Mikrohärte sind die Prozesskräfte beim kryogenen Drehen nur geringfügig höher 
(siehe Abbildung 5-7a). Die kryogene Vorverformung führt zu einem Anstieg der Vorschub-
kraft Ff um 18 % und einer Erhöhung der Passivkraft Fp um 7 %. Die Änderung der Schnittkraft 
Fc liegt mit 3 % im Bereich der Standardabweichung.  
 
Abbildung 5-7:  a) Prozesskräfte und b) Oberflächentemperatur beim kryogenen Drehen des 
metastabilen austenitischen Stahls 1.4550 im lösungsgeglühten Zustand 
(B2) und nach kryogener Vorverformung (B2V) 
Trotz nur geringfügig höherer Prozesskräfte wurden beim kryogenen Drehen des vorverformten 
Materials deutlich höhere Oberflächentemperaturen gemessen (siehe Abbildung 5-7b). Die hö-
heren Temperaturen können hierbei nicht mit unterschiedlicher Wärmeleitfähigkeit begründet 
werden, da die chemische Zusammensetzung der beiden Werkstoffe gleich ist und beim kryo-
gen vorverformten 1.4550 B2V aufgrund der umfangreichen Phasentransformation im Ver-
gleich zum rein austenitischen 1.4550 B2 eine höhere Wärmeleitfähigkeit erwartet werden 
kann. Weiterhin ist aufgrund der ähnlichen Schnittkräfte eine ähnliche Wärmeentstehung in der 
pimären Scherzone zu erwarten. Eine mögliche Begründung lässt sich in den höheren Passiv-
kräften finden. Die höheren Passivkräfte beim Drehen des kryogen vorverformten 1.4550 B2V 
führten zu vermehrter Reibung zwischen Freifläche und Werkstück, was zu einer vermehrten 
Wärmeentstehung an der neuerzeugten Werkstückoberfläche und folglich zu höheren Oberflä-
chentemperaturen führte. 
 
2 Die Inhalte dieses Kapitels wurden vorab veröffentlicht: 
[Hotz19] Hotz, H.; Kirsch, B.; Becker, S.; Müller, R.; Aurich, J. C.: Combination of cold drawing and cryogenic turning for modifying surface 
morphology of metastable austenitic AISI 347 steel. In: Journal of Iron and Steel Research International 26/11 (2019), S. 1188-
1198. 
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Nach dem kryogenen Drehen lässt sich in der Werkstückrandzone der kryogen vorverformten 
Werkstücke (B2V) eine ausgeprägte nanokristalline Randschicht beobachten (siehe Abbildung 
5-8a). Diese variierte bei den drei Proben dieses Versuchspunktes sowie in Vorschub- und Um-
fangsrichtung in ihrer Schichtdicke von ca. 10 μm bis zu ca. 35 μm. Mittels lichtmikroskopi-
scher Untersuchung konnte keine ausgeprägte nanokristalline Randschicht bei den kryogen ge-
drehten, lösungsgeglühten Werkstücken (B2) festgestellt werden. Rasterelektronenmikroskopi-
sche Untersuchungen von BOEMKE et al. [Boem18] an FIB (focused ion beam)-Schnitten von 
mit gleichen Einstellgrößen kryogen gedrehten VHCF-Ermüdungsproben des lösungsgeglüh-
ten metastabilen austenitischen Stahls 1.4550 B2 und des stabilen austenitischen Stahls 1.4539 
ergaben eine Schichtdicke von ca. 10 μm. Da beim Drehen des lösungsgeglühten und des kry-
ogen vorverformten metastabilen austenitischen Stahl die gleichen Einstellgrößen verwendet 
wurden, sind die Unterschiede in der nanokristallinen Randschicht auf die mit der kryogenen 
Vorbehandlung einhergehenden, mikrostrukturellen Unterschiede zurückzuführen. Unmittel-
bar unterhalb der nanokristallinen Randschicht ähnelt das Gefüge dem des Ausgangszustandes 
nach der kryogenen Vorverformung (vgl. Abbildung 4-1c und siehe Abbildung 5-8a). Die plas-
tische Deformation in Schnittrichtung ist im Gefüge unterhalb der nanokristallinen Randschicht 
geringfügiger ausgeprägt als beim kryogen gedrehten, lösungsgeglühten 1.4550 B2 (siehe Ab-
bildung 4-12a). Dies lässt sich damit begründen, dass zusammen mit der höheren Mikrohärte 
des kryogen vorverformten Materials vermutlich auch eine höhere zur plastischen Deformation 
benötigten Fließspannung einhergeht. Trotz etwas höherer Prozesskräfte (siehe Abbildung 
5-7a) findet daher in der Werkstückrandzone, mit Ausnahme des Bereiches der nanokristallinen 
Randschicht, in geringerem Ausmaß plastische Deformation statt.  
 
Abbildung 5-8:  a) Werkstückrandzone des metastabilen austenitischen Stahls 1.4550 nach 
kryogener Vorverformung (B2V) und kryogenem Drehen; b) Martensitge-
halt vor und nach dem kryogenen Drehen 
Die magnetinduktiven Messungen (siehe Abbildung 5-8b) ergeben beim kryogen vorverform-
ten, metastabilen austenitischen Stahls 1.4550 B2V einen geringfügig höheren α‘-Martensitge-
halt nach dem kryogenen Drehen gegenüber des Ausgangszustands. Diese Änderungen liegen 
jedoch im Bereich der in diesem Fall vergleichsweise hohen Standardabweichung. Aus den 
Messungen mit dem Magnetsensor und den mit Beraha II Ätzmittel kontrastierten Schliffbil-
dern lässt sich schlussfolgern, dass während des kryogenen Drehens des 1.4550 B2V keine 
signifikante verformungsinduzierte α‘-Martensitbildung stattfand, was auf eine Überlagerung 
verschiedener Einflüsse zurückgeführt werden kann: Zum einen wurden beim Drehen des 
1.4550 B2V höhere Temperaturen gemessen (siehe Abbildung 5-2), was der verformungsindu-
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zierten Phasentransformation entgegenwirkt. Zweitens war der α'-Martensitgehalt vor dem kry-
ogenen Drehen aufgrund der kryogenen Vorverformung bereits sehr hoch (ξm = 33,5 vol.-%). 
Stranggießen führt in der Regel nicht zu einer homogenen Verteilung der chemischen Elemente 
im Ausgangsmaterial (siehe Abbildung 2-4). Aufgrund dieser Heterogenitäten in der chemi-
schen Zusammensetzung und der Korngrößen weisen verschiedene austenitische Körner eine 
unterschiedliche Austenitstabilität auf. Es ist davon auszugehen, dass bei der kryogenen Vor-
verformung insbesondere die Körner mit geringerer Austenitstabilität in α'-Martensit umge-
wandelt wurden, während die austenitischen Körner mit höherer Austenitstabilität nach der 
Vorverformung noch ohne Phasenumwandlung als γ-Austenit vorlagen. Somit weist die nach 
der kryogenen Vorverformung verbleibende austenitische Matrix eine höhere durchschnittliche 
Austenitstabilität auf als die des lösungsgeglühten 1.4550 B2. Es ist weiterhin denkbar, dass 
die mit der kryogenen Vorverformung einhergehende Kornfeinung zu einer weiteren Erhöhung 
der Austenitstabilität geführt hat. Aufgrund dieser höheren Austenitstabilität in Überlagerung 
mit der höheren thermischen Belastung (siehe Abbildung 5-7b) bei nur geringfügig höheren 
mechanischen Belastungen (siehe Abbildung 5-7a) gab es keinen signifikanten Anstieg des ver-
formungsinduzierten α'-Martensit im kryogen vorverformten 1.4550 B2V nach dem kryogenen 
Drehen.  
Innerhalb der nanokristallinen Randschicht lassen sich aufgrund der hohen plastischen Verfor-
mung keine α‘-Martensitnadeln mehr erkennen. Es liegt die Vermutung nahe, dass der marten-
sitischen Phasenanteil in einem ähnlichen Bereich liegt wie im restlichen Gefüge 
(fα‘ ≈ ξm = 33,5 vol.-%), da sowohl eine ausgeprägte Umwandlung von γ-Austenit in α‘-Mar-
tensit aufgrund der oben genannten Gründe auch in diesem Bereich unwahrscheinlich erscheint, 
als auch die Temperatur für eine Rückumwandlung von α‘-Martensit in γ-Austenit (≥ 650 K 
nach [Dryz14]) beim kryogenen Drehen vermutlich zu gering war. 
Die kryogene Vorverformung führt aufgrund verformungsinduzierter α‘-Martensitbildung 
(∆HVPT,V) und Kaltverfestigung (∆HVKV,V) zu einem Anstieg der Mikrohärte von 
194 ± 11,4 HV0,01 auf 281 ± 7,4 HV0,01. Nach dem kryogenen Drehen ist in der Werkstück-
randzone ein weiterer Anstieg der Mikrohärte zu erkennen (siehe Abbildung 5-9). Da keine 
durch den kryogenen Drehprozess hervorgerufene verformungsinduzierte Martensitbildung be-
obachtet werden kann (siehe Abbildung 5-8), ist dieser Mikrohärteanstieg vornehmlich auf wei-
tere Kaltverfestigung (∆HVKV,D) zurückzuführen. Dies gilt insbesondere für die äußeren Mik-
rohärteabdrücke (Abstand von der Oberfläche z = 20 μm), welche teilweise oder vollständig 
innerhalb der nanokristallinen Randschicht lagen (siehe Abbildung 5-8a). Aufgrund der mit 
hoher plastischer Verformung einhergehenden, ausgeprägten Kornfeinung ist hier die Mikro-
härte im Vergleich zum restlichen Mikrohärteprofil deutlich höher. Wegen des starken Anstiegs 
der Mikrohärte in diesem Bereich ließen sich die Messwerte nicht gut mit einer Regression 
(Gl. 4-10) auf Basis der GAUß’schen Verteilungsfunktion beschreiben. Daher wurde eine poly-
nomische Regression (nach [Hotz17]) verwendet, wobei auch hier das Bestimmtheitsmaß mit 
R² = 0,76 deutlich niedriger ist als bei den Mikrohärteprofilen der kryogen gedrehten, lösungs-
geglühten Stähle (siehe Abbildung 5-4). 
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Abbildung 5-9:  Mikrohärte in der Werkstückrandzone des metastabilen austenitischen 
Stahls 1.4550 nach kryogener Vorverformung (B2V) und kryogenem Dre-
hen  
Verglichen mit dem lösungsgeglühten, kryogen gedrehten 1.4550 B2 ist die maximale 
Mikrohärte in der Randschicht des kryogen vorverformten und kryogen gedrehten 1.4550 B2V 
um ca. 46 HV0,01 höher. Im mittleren Bereich von 30 μm ≤ z ≤ 100 μm liegt die Mikrohärte 
in einem ähnlichen Bereich. Ab einem größeren Abstand zur Oberfläche (z ≥ 110 μm) nimmt 
die Mikrohärte in der Randzone des kryogen gedrehten 1.4550 B2 weiter ab, bis sie bei ca. 
z = 250 μm die Ausgangsmikrohärte von 194 HV0,01 erreicht. Beim 1.4550 B2V liegt bei ca. 
z = 110 μm bereits nahezu die erhöhte Ausgangsmikrohärte von 281 HV0,01 vor und mit zu-
nehmendem Abstand kommt es nur noch zu geringfügigen Veränderungen der Mikrohärte, 
größtenteils im Bereich der Standardabweichung.  
Bemerkenswert ist, dass kryogenes Drehen des lösungsgeglühten 1.4550 B2 zu einem größeren 
Mikrohärteanstieg (194 HV0,01 → 335 HV0,01) führt als eine alleinige kryogene Vorverfor-
mung (194 HV0,01 → 281 HV0,01). Dies ist zum einen darauf zurückzuführen, dass nach dem 
kryogenen Drehen des lösungsgeglühten 1.4550 B2 im Bereich, in dem die höchste Mikrohärte 
gemessen wurde (z = 20 μm), ein hoher martensitischer Phasenanteil von fα‘ ≈ 40 vol.-% vor-
liegt (siehe Abbildung 4-12b). Der in diesem Abstand vom Randbereich lokal vorliegende mar-
tensitische Phasenanteil ist folglich etwas höher als jener, welcher nach der kryogenen Vorver-
formung des 1.4550 B2V im gesamten Werkstoffvolumen (fα‘ = ξm = 33,5 ± 4,6 vol.-%) vor-
liegt. Weiterhin ist beim kryogenen gedrehten 1.4550 B2 bei z = 20 μm, wie die Referenzver-
suche am phasenstabilen 1.4539 implizieren, mit einer ausgeprägten Kaltverfestigung zu rech-
nen, welche zum Anstieg der Mikrohärte beiträgt. 
Durch eine kryogene Vorverformung vor der spanenden Bearbeitung und der kryogenen 
Endbearbeitung lässt sich, insbesondere durch die Bildung einer ausgeprägten nanokristallinen 
Randschicht, die Mikrohärte gegenüber dem kryogenen Drehen von lösungsgeglühtem 
Material der gleichen Charge steigern. Sinnvoll für weitere Untersuchung wäre eine 
Charakterisierung des Ermüdungs- und Verschleißverhaltens. Dabei wäre insbesondere 
denkbar, dass die ausgeprägte nanokristalline Randschicht der Rissinitiierung entgegenwirkt 
und der kryogen gedrehte 1.4550 B2V daher eine höhere Lebensdauer bei gleichem 
Lasthorizont aufweist als ein mit gleichen Einstellgrößen kryogen gedrehter, lösungsgeglühter 
1.4550 B2. Die kryogene Vorbehandlung ermöglicht zwar eine erhöhte Mikrohärte nach dem 
kryogenen Drehen, stellt jedoch einen aufwändigen zusätzlichen Schritt in der Prozesskette dar 
und ist somit in der Fertigung mit erhöhten Kosten verbunden. Während das kryogene Drehen 
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das Ziel hat, eine separate Randschichtverfestigung bei der Fertigung zu ersparen, kommt durch 
die kryogene Vorverformung ein neuer Prozessschritt hinzu. Somit konkurriert die kryogene 
Vorverformung in Kombination mit kryogenem Drehen mit bewährten und effektiven 
Randschichtverfestigungsverfahren wie bspw. dem (kryogenen) Festwalzen. Eine durch die 
kryogene Vorbehandlung einhergehende erhöhte Mikrohärte im Bauteilkern kann bei manchen 
Anwendung vorteilhaft sein, könnte sich bei manch anderen Anwendungen aufgrund der zu 
erwartenden, niedrigeren Duktilität jedoch auch negativ auswirken. 
Die Oberflächentopographie des kryogen vorverformten und anschließend kryogen gedrehten 
1.4550 B2V resultiert wie bereits beim lösunggeglühten 1.4550 B2 aufgrund des hohen 
Vorschubes von f2 = 0,35 mm/U überwiegend aus der Kinematik des Drehprozesses. Die 
Rauheit ist daher mit Rz = 8,77 ± 0,44 μm vergleichbar zur theoretischen, kinematischen 
Rauheit (Rt,kin = 9,57 μm). 
5.2 Einfluss der Werkzeugeigenschaften auf die Prozessgrößen und die 
Oberflächenmorphologie3 
Zur Analyse der Auswirkungen einzelner Werkzeugeigenschaften auf die thermomechanische 
Last im Drehprozess und die daraus resultierenden Werkstückrandzoneneigenschaften wurden 
Untersuchungen an Werkstücken einer Charge (B2) des lösungsgeglühten, metastabilen auste-
nitischen Stahls 1.4550 mit konstanten Schnittparametern (vc = 30 m/min, ap = 0,2 mm, 
f1 = 0,15 mm/U) und gleicher Kühlstrategie (externe CO2-Kühlung, siehe Kapitel 4.3) durch-
geführt. Neben der Untersuchung der Werkstückrandzoneneigenschaften wurde ebenfalls die 
Oberflächentopographie charakterisiert. Variierte werkzeugspezifische Einstellgrößen waren 
der Schneidkantenradius rβ, der Fasenwinkel γβ, der Schneideneckenradius rε und die Werk-
zeugbeschichtung. Abschließend wurden die Wirkzusammenhänge vergleichend bewertet und 
Handlungsempfehlungen zur Werkzeuggestaltung abgeleitet. 
5.2.1 Schneidkantenradius 
In Abbildung 5-10 sind die gemessenen Prozesskräfte in Abhängigkeit des Schneidkantenra-
dius rβ dargestellt. Schnittkraft Fc, Passivkraft Fp und Vorschubkraft Ff steigen mit größer wer-
dendem Schneidkantenradius rβ an. Dieser Anstieg der Prozesskräfte über dem Schneidkanten-
radius lässt sich in guter Näherung (R² ≥ 0,969) durch eine Regressionsgerade beschreiben. Bei 
der Verwendung der stark verrundeten Schneidkanten (rβ,3 = 133 μm) sind die Passivkräfte um 
48,8 % höher als bei den scharfkantigen Werkzeugen (rβ,1 = 4 μm). Vergleichend dazu steigen 
die Schnittkräfte nur um 35,7 % und die Vorschubkräfte nur um 34,9 % an. Die Änderungen 
der Prozesskräfte lassen sich auf die geänderten Eingriffsbedingungen zurückführen: Während 
im Bereich der Spanfläche der Spanwinkel konstant γ = -6° beträgt, liegen im Bereich der 
Schneidkantenverrundung stärker negative effektive Spanwinkel vor. Ein größerer Schneidkan-
tenradius vergrößert den Bereich mit effektivem Spanwinkel γeff ≤ -6°. Dies führt zu einem An-
stieg der Mindestspanungsdicke hmin und folglich zu stärker ausgeprägten elastisch-plastischen 
Verdrängungs- und Quetschvorgängen, woraus die höheren Prozesskräfte insbesondere in 
Richtung der Passivkraft resultieren. 
 
3 Die Inhalte dieses Kapitels wurden vorab veröffentlicht: 
[Hotz20a] Hotz, H.; Kirsch, B.: Influence of tool properties on thermomechanical load and surface morphology when cryogenically turning 
metastable austenitic steel AISI 347. In: Journal of Manufacturing Processes 52 (2020), S. 120-131. 
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Abbildung 5-10:  Prozesskräfte in Abhängigkeit vom Schneidkantenradius  
Abbildung 5-11 zeigt die beim kryogenen Drehen gemessene Oberflächentemperatur TOF als 
Funktion des Schneidkantenradius rβ. Zwar deutet die eingefügte Regressionsgerade eine 
geringfügig steigende Temperatur mit steigendem Schneidkantenradius an, dennoch liegen die 
Änderungen der Temperatur im Bereich der Standardabweichung, sodass der Einfluss des 
Schneidkantenradius rβ auf die Oberflächentemperatur TOF als nicht signifikant einzustufen ist. 
Der Einfluss des Schneidkantenradius rβ auf die Oberflächentemperatur TOF ist somit 
vergleichsweise niedriger als der Einfluss der Schnittparameter (siehe Abbildung 2-12), der 
Kühlstrategie (siehe Abbildung 2-14) oder anderer, im Folgenden behandelten 
Werkzeugeigenschaften.  
 
Abbildung 5-11:  Oberflächentemperatur in Abhängigkeit vom Schneidkantenradius 
Mit steigendem Schneidkantenradius rβ erhöhen sich die Prozesskräfte (siehe Abbildung 5-10) 
wohingegen sich die Oberflächentemperatur TOF kaum verändert (siehe Abbildung 5-11). 
Während des Drehens mit Werkzeugen mit größerem Schneidkantenradius liegt somit in der 
Werkstückrandzone eine für die verformungsinduzierte Martensitbildung günstigere 
thermomechanische Last vor als beim Drehen mit Werkzeugen mit kleinem 
Schneidkantenradius. Es lässt sich daher mit steigendem Schneidkantenradius ein deutlich 
höherer α‘-Martensitgehalt erzielen (siehe Abbildung 5-12): Eine Erhöhung des 
Schneidkantenradius von rβ,1 = 4 μm auf rβ,3 = 133 μm führte zu einer Erhöhung des α‘-
Martensitgehalt ξm von 91 %. Ebenso wie der Anstieg der Prozesskräfte lässt sich der Anstieg 
des Martensitgehaltes in guter Näherung (R² = 0,984) durch eine Regressionsgerade 
beschreiben. Der lineare Anstieg der Prozesskräfte und des Martensitgehaltes mit steigendem 
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Schneidkantenradius konnten ebenfalls bei einem Vorschub von f2 = 0,35mm/U nachgewiesen 
werden [Hotz18a]. 
 
Abbildung 5-12:  Martensitgehalt in Abhängigkeit vom Schneidkantenradius  
In Abbildung 5-13 sind die ermittelten Mikrohärteprofile der so gedrehten Werkstücke 
dargestellt. Beim Drehen mit den scharfkantigen Werkzeugen (rβ,1) wurde eine niedrigere 
Randschichtverfestigung festgestellt als bei Werkzeugen mit stärker verrundeten 
Schneidkanten. Die Mikrohärtesteigerung gegenüber der Ausgangsmikrohärte HV00.01 beträgt 
54 % bei rβ,1, die Einhärtetiefe liegt bei 64 μm. Bei rβ,2 dagegen konnte eine 70 %-ige 
Steigerung der Mikrohärte und eine Einhärtetiefe von 105 μm festgestellt werden. Aufgrund 
des erhöhrten α‘-Martensitgehaltes ist nach Gl. 2-13 mit weiter steigendem 
Schneidkantenradius auch eine stärkere Randschichtverfestigung zu erwarten. Dies konnte bei 
f1 = 0,15 mm/U jedoch nicht festgestellt werden: Die Mikrohärtesteigerung und die 
Einhärtetiefe liegen für rβ,3 gegenüber rβ,2 im Bereich der Standardabweichung. Beim Drehen 
mit f2 = 0,35 mm/U konnte hingegen zwischen den mit rβ,2 und rβ,3 gedrehten Werkstücken ein 
deutlicher Unterschied in der Randschichtverfestigung ermittelt werden [Hotz18a]. 
 
Abbildung 5-13: Mikrohärte in der Werkstückrandzone nach dem Drehen mit Werkzeugen 
mit verschiedenen Schneidkantenradien  
In Abbildung 5-14 ist die gemessene gemittelte Rautiefe Rz dargestellt. Ergänzend dazu zeigt 
Abbildung 5-15 rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Werkstückoberflächen. Die 
gemittelte Rautiefe Rz liegt bei allen Versuchspunkten oberhalb der nach Gl. 2-10 berechneten 
theoretischen kinematischen Rautiefe (Rt,kin = 1,76 μm). Die Abweichungen von Rt,kin sind so-
wohl auf Ploughingeffekte als auch auf Adhäsionen zurückzuführen. Wie bereits beschrieben 
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tritt mit steigendem Schneidkantenradius verstärkt Ploughing auf, was sich, insbesondere bei 
rβ,3, an Rauheitsspitzen mit unregelmäßigen Überhöhungen bemerkbar macht (siehe Abbildung 
5-15c). Dies führt dazu, dass bei Werkstücken, welche mit größerem Schneidkantenradius ge-
dreht wurden, auch höhere Rauheitswerte gemessen wurden (siehe Abbildung 5-14). Eine durch 
den Schneidkantenradius bedingte Zunahme von Adhäsionen konnte hingegen nicht beobachtet 
werden. Der Anstieg der gemittelten Rautiefe Rz lässt sich, ebenso wie die Prozesskräfte und 
der Martensitgehalt, in sehr guter Näherung (R² = 1) mit einer Regressionsgeraden beschreiben.  
 
Abbildung 5-14:  Gemittelte Rautiefe in Abhängigkeit vom Schneidkantenradius  
 
Abbildung 5-15:  Oberflächentopographie nach dem Drehen mit verschiedenen Schneidkan-
tenradien 
5.2.2 Fasenwinkel 
In Abbildung 5-16 sind die gemessenen Prozesskräfte beim Drehen mit gefasten Werkzeugen 
mit unterschiedlichen Fasenwinkeln γβ als Funktion über der Fasenlänge lβ dargestellt. Vor-
schubkraft Ff, Schnittkraft Fc und Passivkraft Fp nehmen mit zunehmendem Fasenwinkel γβ zu, 
d.h. mit stärker negativen effektiven Spanwinkeln γeff. Es kann mit sehr hoher Sicherheit 
(R² ≥ 0,998) eine lineare Korrelation zwischen den Prozesskräften und der Fasenlänge lβ be-
stimmt werden. Dieser Zusammenhang kann im Allgemeinen mit Gl. 5-1 mit den Variablen a 
und b beschrieben werden. Durch Einsetzen der Gl. 4-2 in Gl. 5-1 ergibt sich mit Gl.5-2 eine 
Regression zur Berechnung der Prozesskräfte in Abhängigkeit des Fasenwinkels γβ. 
F = a ∙ l +  b         (Gl. 5-1) 
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F =
a ∙ l ,
sin(90° + γ − γ )




Abbildung 5-16:  Prozesskräfte in Abhängigkeit von der Fasenlänge    
Die gemessenen Prozesskräfte sind zusammen mit den nach Gl. 5-2 berechneten Regressionen 
in Abbildung 5-17 über dem Fasenwinkel γβ aufgetragen. Bei einer Erhöhung des Fasenwinkels 
steigen die Passivkräfte ebenso wie bei steigendem Schneidkantenradius rβ (siehe Abbildung 
5-10) stärker an als die Schnittkräfte. Die Variation des Fasenwinkels bewirkt jedoch deutlich 
größere Änderungen in den Prozesskräften als eine Variation des Schneidkantenradius. Ein grö-
ßerer Fasenwinkel führt gemäß Gl. 4-1 zu stärker negativen effektiven Spanwinkeln, welche – 
wie mit steigendem Schneidkantenradius – Ploughing begünstigen und somit insbesondere zu 
höheren Passivkräften führen. Während bei den verrundeten Schneidkanten die stark negativen 
effektiven Spanwinkel jedoch nur im Bereich der Schneidkantenverrundung vorliegen, ist bei 
der Zerspanung mit gefasten Schneidkanten der effektive Spanwinkel im gesamten Spanungs-
querschnitt konstant. Diese mit bis zu γeff = -66° (bei γβ,4) äußerst negativen effektiven Span-
winkel im gesamten Spanungsquerschnitt begründen den höheren Anstieg der Passivkräfte ge-
genüber der Zerspanung mit verrundeten Schneidkanten. 
 
Abbildung 5-17:  Prozesskräfte in Abhängigkeit vom Fasenwinkel 
Anders als bei der Zerspanung mit Werkzeugen mit verrundeten Schneidkanten konnten bei der 
Zerspanung mit gefasten Werkzeugen deutlichere Unterschiede in der Oberflächentemperatur 
TOF bei variierter Schneidengeometrie festgestellt werden (siehe Abbildung 5-18). Bei einer 
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Erhöhung von γβ,1 auf γβ,3 ist zunächst ein leichter Abfall der Oberflächentemperatur zu erken-
nen, welcher jedoch im Bereich der Standardabweichung liegt und somit als nicht signifikant 
zu bewerten ist. Eine weitere Erhöhung auf γβ,4 führt dann zu einem deutlichen Temperaturan-
stieg. Dies könnte zum einen damit begründet werden, dass in der annähernd adiabatischen 
primären Scherzone aufgrund der hohen Schnittkräfte mehr mechanische Energie in Wärme 
umgewandelt wird. Dieser Effekt trat ebenfalls beim Drehen mit verrundeten Schneidkanten 
auf, jedoch nahmen hier die Schnittkräfte um max. 35,7 % zu (siehe Abbildung 5-10), sodass 
bei den Oberflächentemperaturen nur Änderungen im Bereich der Standardabweichung gemes-
sen wurden (siehe Abbildung 5-11). Beim Drehen mit gefasten Schneidkanten wurde eine Zu-
nahme der Schnittkräfte um bis zu 127,8 % gemessen, womit auch eine deutliche Zunahme der 
Wärmeentstehung in der primären Scherzone einhergeht. Weiterhin könnten die sehr hohen 
Passivkräfte zu einer stärker ausgeprägten Reibung an der Freifläche geführt haben, welche 
ebenfalls zu mehr Wärme und einer höheren Temperatur beiträgt. Aufgrund der deutlich grö-
ßeren Variationen der Passivkräfte (48,8 % bei verrundeten Schneidkanten; 189,1 % bei gefas-
ten Schneidkanten) ist auch bei der Wärmeentstehung an der Freifläche mit größeren Variatio-
nen beim Drehen mit gefasten Schneidkanten zu rechnen. Zudem ist es auch wahrscheinlich, 
dass es bei den hohen Fasenwinkeln zu einem Materialstau zwischen Werkzeug und Werkstück 
kommt, das aufgestaute Material mit hohen Passivkräften auf die Oberfläche drückt, aufgrund 
der Werkstückrotation an der Werkstückoberfläche reibt und somit zu einer weiteren Wärme-
entstehung beiträgt. 
 
Abbildung 5-18:  Oberflächentemperatur in Abhängigkeit vom Fasenwinkel 
Die Erhöhung des Fasenwinkels von γβ,1 auf γβ,3 führt zu einer Erhöhung der Passivkräfte (siehe 
Abbildung 5-17) und einer nichtsignifikanten Änderung der Oberflächentemperatur (siehe Ab-
bildung 5-18). Die für die Phasentransformation vorteilhaftere thermomechanische Last in der 
Werkstückrandzone begründet den gemessenen Anstieg des α‘-Martensitgehaltes ξm zwischen 
γβ,1 und γβ,3 (siehe Abbildung 5-19).  
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Abbildung 5-19:  Martensitgehalt in Abhängigkeit vom Fasenwinkel 
Der bei γβ,3 maximal erreichte Martensitgehalt liegt mit 3,94 vol.-% oberhalb des mit verrun-
deten Schneidkanten maximal erreichten Martensitgehaltes (3,44 vol.-% bei rβ,3), da hier auch 
während des Drehprozesses höhere Passivkräfte wirken (275,6 N gegenüber 220,6 N). Eine 
weitere Erhöhung des Fasenwinkels von γβ,3 auf γβ,4 bewirkt zwar eine deutliche Erhöhung der 
Passivkraft, geht jedoch auch mit einem signifikanten Anstieg der Oberflächentemperatur ein-
her. Der Temperaturanstieg zeigt hierbei eine für die Phasentransformation hemmende Wir-
kung, sodass es bei γβ,4 gegenüber γβ,3 trotz ca. doppelt so hoher Passivkraft zu einem Abfall 
des α‘-Martensitgehaltes kommt. 
In den mittels Beraha II-Ätzmitel kontrastierten Querschliffen (siehe Abbildung 5-20) lässt sich 
mit steigendem Fasenwinkel nicht nur ein insgesamt höherer martensitischer Phasenanteil, son-
dern ebenfalls eine deutlich höhere Transformationstiefe feststellen. Dies ist darauf zurückzu-
führen, dass beim Drehen mit stärker gefasten Werkzeugen deutlich höhere Passivkräfte wirken 
(siehe Abbildung 5-17) und somit auch in größerem Abstand von der Oberfläche noch eine 
hinreichend hohe mechanische Last vorherrscht, um die verformungsinduzierte Martensitbil-
dung zu ermöglichen. Weiterhin ist davon auszugehen, dass mit steigendem Abstand von der 
Oberfläche auch niedrigere Temperaturen vorliegen als in der Nähe der Kontaktzone, was zu-
sätzlich die Phasentransformation in größeren Tiefen begünstigt.  
 
Abbildung 5-20:  Werkstückrandzonen nach dem Drehen mit verschiedenen Fasenwinkeln 
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Auffällig in den Schliffbildern ist zudem die bei γβ,3 und insbesondere bei γβ,4 stark ausgeprägte 
nanokristalline Randschicht, ähnlich zu der, welche bereits am kryogen vorverformten und an-
schließend kryogen gedrehten 1.4550 B2V beobachtet wurde (siehe Abbildung 5-8a). Die Ver-
mutung liegt nahe, dass eine Steigerung des Fasenwinkels die plastische Deformation im ober-
flächennahen Randbereich begünstigt. Dies könnte darauf zurückzuführen sein, dass sich mit 
sinkendem effektivem Spanwinkel der Umlenkwinkel des Materials und auch die Länge der 
primären Scherzone vergrößert. Folglich findet in der primären Scherzone mehr plastische De-
formation statt. Durch die ausgeprägten Ploughingeffekte wird jedoch auch viel des stark ver-
formten Materials unter der Schneidkante hindurchgedrückt und im Bereich der sekundären 
Scherzone weiter verformt. Zurück bleibt eine ausgeprägte, stark plastisch deformierte Schicht 
unmittelbar an der Oberfläche (siehe Abbildung 5-20d). 
Die Mikrohärteprofile der mit gefasten Werkzeugen kryogen gedrehten Werkstücke sind in 
Abbildung 5-21 dargestellt. Es ist zu erkennen, dass mit steigendem Fasenwinkel eine höhere 
maximale Mikrohärte sowie eine erheblich höhere Einhärtetiefe einhergeht. Bemerkenswert ist 
insbesondere der markante Anstieg der Mikrohärte bei einer Erhöhung des Fasenwinkels von 
γβ,3 auf γβ,4. Da der gemessene Martensitgehalt bei γβ,4 niedriger ist als bei γβ,3, ist der Anstieg 
der maximalen Mikrohärte in diesem Fall auf eine stärkere Kaltverfestigung in der Werkstück-
randzone, insbesondere im Bereich der nanokristallinen Randschicht, zurückzuführen. Vergli-
chen mit den Werkstücken, welche mit Werkzeugen mit verrundeten Schneidkanten gedreht 
wurden (vgl. Abbildung 5-21), liegen die maximal erreichten Mikrohärten in einem ähnlichen 
Bereich (ca. 335 HV0,01), die Einhärtetiefe ist jedoch deutlich höher (252 μm gegenüber 
110 μm). Der markante Anstieg der Einhärtetiefe lässt sich mit der ebenfalls mit steigendem 
Fasenwinkel zunehmenenden Transformationstiefe begründen (siehe Abbildung 5-20). Da 
beim Drehen mit hohen Fasenwinkeln die Verformung in größeren Tiefen noch hinreichend 
war, um die verformungsinduzierte Martensitbildung zu realisieren, liegt die Vermutung nahe, 
dass hier auch andere mikrostrukturelle Veränderungen, welche zur Kaltverfestigung beitrugen, 
ebenfalls eine größere Tiefenwirkung aufwiesen. 
 
Abbildung 5-21:  Mikrohärte in der Werkstückrandzone nach dem Drehen mit Werkzeugen 
mit verschiedenen Fasenwinkeln 
Eine Erhöhung des Fasenwinkels führt verglichen mit dem Einfluss des Schneidkantenradius 
(siehe Abbildung 5-14 und Abbildung 5-15) zu signifikanteren Variationen der Oberflächento-
pographie. Besonders auffällig ist die erhebliche Zunahme der auf den Oberflächen vorgefun-
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den Adhäsionen (siehe Abbildung 5-23). Beim Drehen mit γβ,4 ist nahezu die gesamte Oberflä-
che von Adhäsionen übersäht, sodass sich die Rauheitsspitzen nicht mehr eindeutig identifizie-
ren lassen. Diese Adhäsionen entstehen durch zyklisches Aufbauen, Verfestigen und Loslösen 
von Aufbauschneiden. Aufgrund des durch den großen Umlenkwinkel erschwerten Material-
flusses ist davon auszugehen, dass die Aufbauschneidenbildung mit steigendem Fasenwinkel 
begünstigt wird. Weiterhin wird das Material im Bereich der Aufbauschneide mit erheblich 
höheren Passivkräften (siehe Abbildung 5-17) gegen die Werkstückoberfläche gedrückt, was 
die Adhäsion des Materials stark begünstigt. Die mit steigendem Fasenwinkel zunehmenden 
Adhäsionen äußern sich in höheren gemessenen Rauheiten (siehe Abbildung 5-22). Die gemit-
telte Rautiefe kann in guter Näherung (R² = 0,92) mit einem Polynom zweiten Grades in Ab-
hängigkeit des Fasenwinkels modelliert werden. Aufgrund der äußerst hohen Standardabwei-
chung bei γβ,4 ist die Aussagekraft der Regression insgesamt eher gering. Aus den Messdaten 
geht jedoch deutlich hervor, dass mit steigendem Fasenwinkel die gemittelte Rautiefe signifi-
kant ansteigt.  
 
Abbildung 5-22:  Gemittelte Rautiefe in Abhängigkeit vom Fasenwinkel 
 
Abbildung 5-23:  Oberflächentopographie nach dem Drehen mit verschiedenen Fasenwin-
keln 
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5.2.3 Schneideneckenradius 
Eine Vergrößerung des Schneideneckenradius führt bei gleichbleibenden Schnittparametern 
zur Elongation des Spanungsquerschnitts, was sich anhand der aktiven Schneidkantenlänge lk 
quantifizieren lässt (siehe Tabelle 4-4) und in Abbildung 4-5 schematisch illustriert ist. Eine 
größere aktive Schneidkantenlänge begründet die mit steigendem Schneideneckenradius an-
steigenden Schnittkräfte (siehe Abbildung 5-24), weil die Kontaktfläche zwischen Werkzeug-
freifläche und Werkstück vergrößert wird und folglich vermehrt Reibkräfte zwischen Freifläche 
und Werkstück zur gemessenen Schnittkraft beitragen. Weiterhin bewirkt die Elongation des 
Spanungsquerschnitts eine Verringerung des effektiven Einstellwinkels κeff (siehe Tabelle 4-4) 
und somit eine Veränderung des Verhältnisses zwischen Passiv- und Vorschubkraft. Nach KÖH-
LER [Köhl10] lassen sich die beobachteten Veränderungen wie folgt begründen: Mit steigendem 
Schneideneckenradius kommt es zur Vergrößerung der Schneidenlänge orthogonal zur Passiv-
kraft, was zur Erhöhung ebendieser führt. Die Vorschubkräfte verändern sich mit steigendem 
Schneideneckenradius nicht, da die zur Vorschubkraft orthogonale Schneidenlänge der Schnitt-
tiefe entspricht und konstant ist. 
 
Abbildung 5-24:  Prozesskräfte in Abhängigkeit vom Schneideneckenradius 
In Abbildung 5-25 lässt sich erkennen, dass mit steigendem Schneideneckenradius die Ober-
flächentemperatur TOF ansteigt. Dieser Temperaturanstieg lässt sich zum einen damit begrün-
den, dass in der primären Scherzone aufgrund der höheren Schnittkräfte mehr mechanische 
Energie in Wärme umgewandelt wird. Zum anderen ist davon auszugehen, dass die Vergröße-
rung der aktiven Schneidkantenlänge zu mehr Reibung zwischen Werkzeugfreifläche und 
Werkstück und somit zu erhöhter Wärmeentstehung in der freiflächenseitigen, sekundären 
Scherzone führt. 
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Abbildung 5-25:  Oberflächentemperatur in Abhängigkeit vom Schneideneckenradius 
Obwohl eine Zunahme des Schneideneckenradius zu höheren Schnitt- und Passivkräften führt 
(siehe Abbildung 5-24), wurden niedrigere α‘-Martensitgehalte ξm gemessen (siehe Abbildung 
5-26). Zwischen rε,1 und rε,3 liegen die Unterschiede im α‘-Martensitgehalt im Bereich der Stan-
dardabweichung, daher kann die ermittelte Regression auch nur als Näherung betrachtet wer-
den. Weiterhin kann auch nicht mit Sicherheit bestimmt werden, ob der α‘-Martensitgehalt bei 
einer Reduktion von rε,2 auf rε,1 abnimmt, was im Hinblick auf die thermomechanische Last 
nicht zu erwarten wäre. Es lässt sich jedoch feststellen, dass ein hoher Schneideneckenradius 
von rε,4 zu niedrigeren α‘-Martensitgehalten führt. Dies ist zum einem mit den höheren gemes-
senen Temperaturen zu begründen, welche der verformungsinduzierten Martensitbildung ent-
gegenwirken. Zum anderen ändern sich mit variierendem Schneideneckenradius auch die Kon-
taktbedingungen: Ein größerer Schneideneckenradius bewirkt, dass die mechanische Last auf 
eine größere Fläche verteilt wird. Somit kann die Vergleichsspannung unmittelbar unterhalb 
der Oberfläche trotz höherer Passivkräfte niedriger sein, was ebenfalls hinderlich für die ver-
formungsinduzierte Martensitbildung ist. 
 
Abbildung 5-26:  Martensitgehalt in Abhängigkeit vom Schneideneckenradius 
Die bei kleinen Schneideneckenradien (rε < rε,4) gemessenen höheren α‘-Martensitgehalte äu-
ßern sich in einer höheren maximalen Mikrohärte und einer marginal höheren Einhärtetiefe 
(siehe Abbildung 5-27). Die Unterschiede in der Mikrohärte sind, wie auch beim α‘-Martensit-
gehalt, für kleine Schneideneckenradien (rε < rε,4) im Bereich der Standardabweichung.  
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Abbildung 5-27:  Mikrohärte in der Werkstückrandzone nach dem Drehen mit unterschiedli-
chen Schneideneckenradien 
Die veränderten Eingriffsbedingungen bei steigendem Schneideneckenradius führen gemäß 
Gl. 2-10 zu einer asymptotisch fallenden theoretischen kinematische Rautiefe Rt,kin (siehe Ab-
bildung 5-28). Die gemessene gemittelte Rautiefe liegt bei allen Schneideneckenradien über 
dem theoretisch berechneten Wert. Die Abweichungen bei größeren Schneideneckenradien (rε,3 
und rε,4) sind dabei auf die zunehmenden Adhäsionen zurückzuführen (siehe Abbildung 5-29). 
Bei den mit den Schneideneckenradien rε,1 und rε,2 gedrehten Werkstücken wurden an den Ober-
flächen keine oder nur wenige einzelne Partikelanhaftungen festgestellt. Da diese Oberfläche 
nur wenige Irregularitäten aufweisen, sind die Abweichungen von der theoretischen kinemati-
schen Rautiefe auf überhöhte Rauheitsspitzen zurückzuführen, welche womöglich durch seitli-
ches Fließen des Werkstoffs entlang der Freifläche an der Nebenschneide herrühren. Trotz der 
auf den Oberflächen weit verbreiteten Adhäsionen weisen die mit Schneideneckenradius rε,4 
gedrehten Werkstücke die niedrigste gemittelte Rautiefe auf. Dies liegt darin begründet, dass 
aufgrund der veränderten Werkzeugmakrogeometrie bei gleicher Kinematik die Rauheitspitzen 
mit steigendem Schneideneckenradius weniger stark ausgeprägt sind. Es ist jedoch nicht zu 
erwarten, dass sich die Rauheit mit weiter steigendem Schneideneckenradius deutlich verrin-
gern lässt, da die theoretische kinematische Rautiefe nur geringfügig absinkt, aber mit stärker 
ausgeprägten Adhäsionen zu rechnen ist. 
 
Abbildung 5-28:  Gemittelte Rautiefe in Abhängigkeit vom Schneideneckenradius 
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Abbildung 5-29:  Oberflächentopographie nach dem Drehen mit verschiedenen Schneiden-
eckenradien 
5.2.4 Beschichtung 
Da die Makrogeometrie der Werkzeuge gleich und die Mikrogeometrie vergleichbar (siehe Ta-
belle 4-5) ist, lassen sich die beobachteten Unterschiede auf die variierenden Wärmeleitfähig-
keiten sowie die durch die verschiedenen Beschichtungen einhergehenden variierten tribologi-
schen Bedingungen und den daraus resultierenden Unterschieden bei der Spanbildung zurück-
führen.  
Abbildung 5-30 zeigt die Prozesskräfte beim Drehen mit unterschiedlichen Werkzeugbeschich-
tungen sowie mit unbeschichteten (UB) Referenzwerkzeugen. Durch die Verwendung einer 
AlTiN- und TiN-Beschichtung lassen sich die Prozesskräfte reduzieren. Beim Abgleich mit den 
rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen der Werkstückoberflächen (siehe Abbildung 
5-35) fällt auf, dass diese deutlich weniger durch Aufbauschneidenbildung entstehende Adhä-
sionen aufweisen. Das zyklische Aufbauen, Verfestigen und Ablösen von Partikeln der Auf-
bauschneide ist bei der Verwendung von TiN-, Multilayer und insbesondere AlTiN-Beschich-
tungen deutlich weniger stark ausgeprägt, was sich an den Oberflächen mit weniger Partikelad-
häsionen erkennen lässt. Die weniger stark ausgeprägte Aufbauschneidenbildung könnte auf 
geringere Adhäsion zwischen Werkzeug und Werkstoff und somit einen besseren Materialfluss 
zurückzuführen sein. Die Bildung einer Aufbauschneide benötigt mechanische Energie, um das 
Material vor der Schneidkante zu verfestigen. Weiterhin führt die Aufbauschneide zu einer 
Vergrößerung der in diesem Fall ansonsten scharfen Schneidkanten, was nach obigen Erkennt-
nissen (siehe Abbildung 5-10) zu einer Erhöhung der Prozesskräfte führt. Letztlich werden die 
losgelösten Partikel unter der Schneidkante hindurch und an die Werkstückoberfläche gedrückt, 
was wiederum mechanische Energie erfordert. Das Wegfallen dieser Vorgänge bei der Zer-
spanung ohne (bzw. mit verringerter) Aufbauschneidenbildung begründet die niedrigeren Pro-
zesskräfte bei der Zerspanung mit AlTiN- und TiN-Beschichtung. Beim Drehen mit Multilay-
erbeschichtung konnte die Aufbauschneidenbildung ebenfalls merklich reduziert werden (vgl. 
Abbildung 5-35). Die äußere TiN-Schicht der Multilayerbeschichtung führte zu einem ver-
gleichbaren tribologischen Einsatzverhalten wie die PVD TiN-Monolayerbeschichtung. Auf-
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grund der großen Schichtdicke und der damit einhergehenden Vergrößerung des Schneidkan-
tenradius kam es bei der Multilayerbeschichtung jedoch verglichen zu den unbeschichteten 
Werkzeugen nur zu einer geringfügigen Verringerung der Prozesskräfte und verglichen mit den 
TiN-beschichteten Werkzeugen zu einer Erhöhung der Prozesskräfte. Die Verwendung einer 
TiAlSiN- und TiB2-Beschichtung führte nicht zur Reduktion der Aufbauschneidenbildung. Die 
Prozesskräfte sind daher vergleichbar zur Zerspanung mit unbeschichteten Werkzeugen. 
 
Abbildung 5-30:  Prozesskräfte in Abhängigkeit von der Werkzeugbeschichtung 
Beim Drehen mit beschichteten Werkzeugen wurden ähnliche oder höhere Temperaturen ge-
messen wie beim Drehen mit unbeschichteten Werkzeugen (siehe Abbildung 5-31), was im 
Allgemeinen auf die niedrigere Wärmeleitfähigkeit der Schichtwerkstoffe gegenüber des Hart-
metalls zurückgeführt werden kann (siehe Tabelle 4-5). Die weniger stark ausgeprägte Auf-
bauschneidenbildung bei der Zerspanung mit AlTiN-, TiN- und Multilayerbeschichtung und 
die damit geringere Wärmeentstehung durch Reibung des vor der Schneidkante aufgestauten 
Materials am Werkstück führt zu einer geringeren Wärmeentstehung. Dies führt im Vergleich 
zu den anderen Beschichtungen beim Drehen mit AlTiN- und TiN-Beschichtung zu niedrigeren 
Temperaturen. Beim Drehen mit Multilayerbeschichtung kann jedoch aufgrund der sehr nied-
rigen Wärmeleitfähigkeit der Al2O3-Schicht und der sehr großen Schichtdicke weniger Wärme 
über das Werkzeug abgeführt werden, was sich in höheren Temperaturen äußert. Im Vergleich 
zu den Versuchen mit unbeschichteten Wendeschneidplatten führt das Drehen mit TiAlSiN- 
und TiB2-Beschichtung ebenfalls zu Reibungen aufgrund der Aufbauschneidenbildung und da-
mit zu einer ähnlichen Wärmeentstehung. Beim Drehen mit unbeschichtetem Hartmetall kann 
jedoch aufgrund der höheren Wärmeleitfähigkeit mehr Wärme durch das Werkzeug geleitet 
werden, was zu niedrigeren Temperaturen führt. Beim Drehen mit TiAlSiN- und TiB2-Be-
schichtung wurden dagegen höhere Temperaturen gemessen. Die Temperaturen beim Drehen 
mit TiAlSiN-Beschichtung sind am höchsten, weil diese Beschichtung eine niedrigere Wärme-
leitfähigkeit als die TiB2-Beschichtung aufweist und zudem zu ausgeprägterer Aufbauschnei-
denbildung führte. 
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Abbildung 5-31:  Oberflächentemperatur in Abhängigkeit von der Werkzeugbeschichtung 
Die Variation der Beschichtung führt zu keinem signifikanten Unterschied im α'-Martensitge-
halt ξm (siehe Abbildung 5-32). Dies lässt sich durch die meist eher geringen Unterschiede in 
der thermomechanischen Last erklären. Beim Drehen mit Werkzeugen mit AlTiN- und TiN-
Beschichtung sind zwar die Temperaturen geringer als beim Drehen mit anderen Beschichtun-
gen, jedoch sind ebenfalls die Prozesskräfte geringer, sodass sich diese entgegenwirkenden Ef-
fekte gegenüberstehen und in Summe zu keinen signifikanten Änderungen des α'-Martensitge-
haltes führen. Der höchste α'-Martensitgehalt wurde bei Werkstücken festgestellt, welche mit 
Werkzeugen mit Multilayerbeschichtung gedreht wurden. Dies kann möglicherweise durch den 
mit der größeren Schichtdicke einhergehend geringfügig größeren Schneidkantenradius (siehe 
Tabelle 4-5) erklärt werden, welcher zu höheren Prozesskräften führt (siehe Abbildung 5-10). 
Die Änderungen liegen dennoch im Bereich der Standardabweichung und sind daher als nicht 
signifikant zu bewerten. Ebenso lassen sich keine signifikanten Unterschiede in der maximalen 
Mikrohärte oder der Einhärtetiefe feststellen (siehe Abbildung 5-33). 
 
Abbildung 5-32:  Martensitgehalt in Abhängigkeit von der Werkzeugbeschichtung 
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Abbildung 5-33:  Mikrohärte in der Werkstückrandzone nach dem Drehen mit unterschied-
lich beschichteten Werkzeugen 
Während sich in Abhängigkeit von der Werkzeugbeschichtung keine signifikanten Unter-
schiede in der Beschaffenheit der Werkstückrandzone beobachten lassen (siehe Abbildung 5-32 
und Abbildung 5-33), kommt es jedoch zu deutlichen Variationen in der Oberflächentopogra-
phie, wie sich anhand der gemittelten Rautiefe Rz (siehe Abbildung 5-34) und den rasterelekt-
ronenmikroskopischen Aufnahmen der Werkstückoberflächen (siehe Abbildung 5-35) erken-
nen lässt. Die Unterschiede hinsichtlich der vorzufindenden Adhäsionen sind, wie oben schon 
beschrieben, auf die beschichtungsabhängig variierende Aufbauschneidenbildung während des 
Drehens zurückzuführen. Diese Adhäsionen führen zu den Abweichungen von der theoreti-
schen kinematischen Rauheit Rt,kin = 1,76 μm, wobei sich eine gute Übereinstimmung zwischen 
Anzahl der detektierten Adhäsionen in den Oberflächenaufnahmen und den gemessenen Rau-
heitswerten ergibt: Unbeschichtete Wendeschneidplatten sowie Werkzeuge mit TiB2- und ins-
besondere mit TiAlSiN-Beschichtung führen zu starker Aufbauschneidenbildung und infolge-
dessen zu stark ausgeprägten Adhäsionen und Rauheitswerten. Beim Drehen mit TiN- und Mul-
tilayerbeschichtung wurden hingegen weniger Adhäsionen und infolgedessen eine niedrigere 
Rauheit festgestellt. Werkstücke, welche mit Werkzeugen mit AlTiN-Beschichtung gedreht 
wurden, weisen eine adhäsionsfreie Oberfläche und die niedrigste Rauheit auf. Weiterhin ist zu 
erkennen, dass beim taktilen Vermessen der adhäsionsreichen Oberflächen (UB, TiB2 und ins-
besondere TiAlSiN) hohe Standardabweichungen in den Rz-Werten einhergingen, was auf die 
zufällige Anzahl und Größe der Adhäsionen auf den Messstrecken zurückzuführen ist. Bei den 
adhäsionsarmen Oberflächen (AlTiN, TiN und Multilayer) trat dieser Effekt nicht auf und die 
Standardabweichungen waren deutlich geringer.  
 
Abbildung 5-34:  Gemittelte Rautiefe in Abhängigkeit von der Werkzeugbeschichtung 
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Abbildung 5-35:  Oberflächentopographie nach dem Drehen mit verschiedenen Werkzeugbe-
schichtungen 
5.2.5 Zwischenfazit 
Tabelle 5-1 zeigt eine Übersicht der ermittelten Wirkzusammenhänge zwischen den Werkzeug-
eigenschaften, den Prozessgrößen und der Oberflächenmorphologie. Der Einfluss steigender 
Schneidkantenradien, Fasenwinkel und Eckenradien sowie die Auswirkungen bei Verwendung 

























radius rβ  
+ + + 0 ++ + + + 
Fasenwinkel γβ ++ ++ ++ ++ ++ + ++ ++ 
Schneidenecken- 
radius rε 
+ + 0 + - - 0 -- 
AlTiN - - 0 0 0 0 0 -- 
TiAlSiN 0 0 0 + 0 0 0 + 
TiB2 - - 0 + 0 0 0 0 
TiN - - - 0 0 0 0 - 
Multilayer - - - + 0 0 0 - 
--) stark fallend; -) fallend; 0) kein signifikanter Einfluss; +) steigend; ++) stark steigend 
Tabelle 5-1:  Einfluss der Werkzeugeigenschaften auf die Prozessgrößen und die Ober-
flächenmorphologie (Beschichtungen in Referenz zu unbeschichteten 
Werkzeugen) 
Ein steigender Schneidkantenradius führt zu erhöhten Prozesskräften, beeinflusst jedoch nicht 
signifikant die Oberflächentemperatur. Die für die Phasentransformation günstigere thermome-
chanische Last in der Werkstückrandzone führt zu höheren α‘-Martensitgehalten. Zwar lässt 
sich so mit steigendem Schneidkantenradius eine höhere maximale Mikrohärte und eine höhere 
Einhärtetiefe realisieren, es kommt jedoch auch zu einem Anstieg der Oberflächenrauheit. Es 
liegt folglich ein Zielkonflikt zwischen Oberflächentopographie und α‘-Martensitgehalt bzw. 
Mikrohärte vor. Der Einfluss des Schneidkantenradius auf die Prozessgrößen, den α‘-Marten-
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sitgehalt und die Oberflächenrauheit kann in guter Näherung durch eine lineare Regression be-
schrieben werden. Diese quantifizierte Korrelation erlaubt es, die Oberflächenmorphologie 
durch Adjustieren des Schneidkantenradius gezielt einzustellen. 
Die Erhöhung des Fasenwinkels führt zu einem starken Anstieg der Prozesskräfte, was die ver-
formungsinduzierte Martensitbildung begünstigt. Bei sehr hohen Fasenwinkeln hemmt jedoch 
die erhöhte Temperatur die Phasenumwandlung. Mit steigendem Fasenwinkel nimmt die plas-
tische Deformation in der Werkstückrandzone deutlich zu und es kommt zur Ausbildung einer 
nanokristallinen Randschicht und einer Zunahme der Transformationstiefe. Die maximale Mik-
rohärte kann durch die Verwendung stark gefaster Werkzeuge gesteigert werden, was nicht nur 
auf die verformungsinduzierte Martensitbildung, sondern auch auf die ausgeprägte plastische 
Deformation im oberflächennahen Randbereich zurückgeführt werden kann. Die Einhärtetiefe 
steigt mit zunehmendem Fasenwinkel aufgrund der höheren Transformationstiefe erheblich. 
Höhere Fasenwinkel begünstigen die Aufbauschneidenbildung, womit die Anzahl der adhärier-
ten Partikel an der Werkstückoberfläche steigen und letztlich auch die gemessene Rauheit deut-
lich zunimmt.  
Ein größerer Schneideneckenradius führt zu höheren Schnitt- und Passivkräften, wohingegen 
die Vorschubkraft konstant bleibt. Die Zunahme der aktiven Schneidkantenlänge bewirkt hö-
here Oberflächentemperaturen. Bei einem großen Schneideneckenradius von rε,4 =1,6 mm wur-
den niedrigere α‘-Martensitgehalte und daher auch eine niedrigere maximale Mikrohärte ge-
messen, als bei der Verwendung kleinerer Schneideneckenradien. Bei kleineren Schneiden-
eckenradien (rε < rε,4) liegen die Unterschiede im α‘-Martensitgehalt und der Mikrohärte über-
wiegend im Bereich der Standardabweichung. Aufgrund der veränderten Kontaktbedingungen 
führt eine Zunahme des Schneideneckenradius zu weniger stark ausgeprägten Rauheitsspitzen, 
welche, trotz zunehmender Adhäsionen, in einer geringeren gemittelten Rautiefe resultieren. 
Die Prozesskräfte und Oberflächentemperaturen variieren in Abhängigkeit der jeweils verwen-
deten Beschichtung. Mit keiner der untersuchten Beschichtungen wird der α‘-Martensitgehalt 
oder die Mikrohärte signifikant beeinflusst. Es kommt jedoch zu deutlichen Unterschieden in 
der Aufbauschneidenbildung, was sich auf die Oberflächentopographie auswirkt. Eine Mul-
tilayer-, TiN- und insbesondere AlTiN-Beschichtung reduzieren die Aufbauschneidenbildung 
und somit die daraus resultierenden Adhäsionen an der Werkstückoberfläche, was sich in einer 
niedrigeren gemittelten Rautiefe äußert. 
Die Werkzeugeigenschaften haben, wie Tabelle 5-1 zeigt, teils deutliche Auswirkungen auf die 
Oberflächenmorphologie. Eine gezielte Werkzeuggestaltung kann daher dazu beitragen, die 
Qualität der gefertigten Bauteiloberflächen zu verbessern. Die Verwendung eines großen 
Schneideneckenradius ist empfehlenswert. Zwar führt dieser zu einem niedrigeren α‘-Marten-
sitgehalt und geringerer maximaler Mikrohärte, er ermöglicht jedoch auch, insbesondere bei 
Verwendung einer geeigneten Werkzeugbeschichtung, die Oberflächentopographie erheblich 
zu verbessern. Die Verwendung einer AlTiN-Beschichtung zeigte hierbei die besten Ergeb-
nisse, da diese, verglichen mit den unbeschichteten Referenzwerkzeugen, zu keinen signifikan-
ten Änderungen im α‘-Martensitgehalt und der Mikrohärte führt, allerdings zur deutlichen Ver-
besserung der Oberflächentopographie beiträgt. Steigende Schneidkantenradien und Fasenwin-
kel führen zur stärkeren plastischen Verformung der Werkstückrandzone und bewirken so 
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durch ausgeprägtere Kaltverfestigung und verformungsinduzierte Martensitbildung eine wir-
kungsvollere Randschichtverfestigung. Auf der anderen Seite führen größere Schneidkantenra-
dien und stärker gefaste Werkzeuge jedoch auch zu einer Verschlechterung der Oberflächento-
pographie. Hier ist, abhängig von den Einsatzbedingungen des Bauteils und der daraus resul-
tierenden erforderlichen Oberflächenmorphologie, eine Anpassung der Schneidengeometrie 
empfehlenswert. 
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6 Modellierung der Martensitbildung in der 
Werkstückrandzone4 
6.1 Modellierungsansatz 
Im Vergleich zu materialwissenschaftlichen Untersuchungen zum Einfluss der thermomecha-
nischen Last auf die verformungsinduzierte Martensitbildung (vgl. Kapitel 2.1.3) sind beim 
kryogenen Drehen einige Besonderheiten bei der Modellierung zu berücksichtigen. Zunächst 
sind die Spannung σ, Dehnung ε und Temperatur T nicht die Einstellgrößen des Experiments, 
sondern können nur indirekt durch eine Variation der Einstellgrößen beim Drehen (Schnittpa-
rameter, Werkzeugeigenschaften, Kühlstrategie) adjustiert werden, was a priori Wissen voraus-
setzt. Weiterhin sind, anders als bei unidirektionalen Zug- oder Ermüdungsversuchen, die Span-
nung, Dehnung und Temperatur nicht homogen im Werkstück verteilt, was in einer ebenfalls 
inhomogenen Verteilung des α‘-Martensitgehaltes resultiert. Die verformungsinduzierte Mar-
tensitbildung findet lokal im Bereich des Werkzeugeingriffes statt, welcher eine lokale mecha-
nische Last zu einer zu diesem Zeitpunkt gegebenen Temperatur auf die Werkstückrandzone 
ausübt. Abhängig vom Abstand von der Oberfläche ergibt sich ein steiler Gradient hinsichtlich 
der Spannung, Dehnung, Temperatur und des α‘-Martensitgehaltes. Die ortsabhängige Charak-
terisierung der thermomechanischen Last gestaltet sich, insbesondere nahe der Kontaktzone, 
als schwierig. Die Spannung kann ortsabhängig mit Vergleichsspannungsmodellen approxi-
miert werden, wobei diese ebenfalls von den Kontaktbedingungen, also folglich den Werkzeug-
eigenschaften, abhängen und einigen Restriktionen unterliegen. Die durch das Drehen entste-
hende plastische Verformung in der Werkstückrandzone kann ex-situ bspw. durch EBSD oder 
metallographische Untersuchungen charakterisiert werden. Darüber hinaus könnten elastische 
und elastisch-plastische Dehnungen auch in Abhängigkeit von der Vergleichsspannung model-
liert werden, sofern ein Materialmodell verwendet wird, welches die bei der martensitischen 
Phasentransformation resultierenden Änderungen der mechanischen Eigenschaften berücksich-
tigt. Die genaue, ortsabhängige Bestimmung der Temperatur in der Werkstückrandzone ist nach 
dem heutigen Stand der Technik nicht möglich. Zwar existieren mittlerweile Modelle 
[Beck18a], welche die orts- und zeitabhängige Berechnung der Temperatur beim kryogenen 
Drehen ermöglichen, jedoch kommt es im Bereich in welchem die verformungsinduzierten 
Martensitbildung stattfindet (bis ca. 200 μm unterhalb der Oberfläche) zu numerischen Fehlern 
und somit zu unzuverlässigen Ergebnissen.  
Aufgrund der beschränkten Möglichkeiten zur ortsabhängigen Charakterisierung der thermo-
mechanischen Last wurde der mittleren α'-Martensitgehalt in der Werkstückrandzone model-
liert. Da die Dehnung einen deutlich geringeren Einfluss auf die verformungsinduzierte α'-Mar-
tensitbildung hat als die Spannung (vgl. Kapitel 2.1.3), wurde diese nicht als Eingangsgröße bei 
der Modellierung berücksichtigt. Stattdessen wurden die in-situ messbaren Prozesskräfte als 
Eingangsgrößen herangezogen. Zur Charakterisierung der thermischen Last wurde auf die 
werkstückinterne Temperaturmessung zurückgegriffen (siehe Abbildung 4-9 und Abbildung 
4-10). Verwendet wurde die in einem Abstand von einem Millimeter zur Oberfläche mittels 
Thermoelement gemessene lokale Maximaltemperatur Ti,max, da dies die Temperatur nahe der 
 
4 Die Inhalte dieses Kapitels wurden vorab veröffentlicht: 
[Hotz20c] Hotz, H.; Kirsch, B.; Aurich, J. C.: Impact of the thermomechanical load on subsurface phase transformations during cryogenic 
turning of metastable austenitic steels. In: Journal of Intelligent Manufacturing (2020), DOI: 10.1007/s10845-020-01626-6. 
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Werkstückrandzone während des Werkzeugeingriffs darstellt, also zu dem Zeitpunkt, in dem 
die mechanische Last im gleichen Bereich vorliegt und folglich die verformungsinduzierte Mar-
tensitbildung stattfindet. Bei den Prozesskräften wurde jeweils der Mittelwert im stationären 
Bereich als Eingangsgröße für die Modelle verwendet (vgl. Abbildung 4-7). Als Ausgangs-
größe wurde der mittels magnetinduktivem Sensor gemessene mittlere α‘-Martensitgehalt ξm 
verwendet. Wie schematisch in Abbildung 6-1 dargestellt, wurden zwei verschiedene Modelle 
zur Berechnung des α'-Martensitgehaltes in Abhängigkeit von den Prozesskräften und der Tem-
peratur entwickelt. Zum einen wurde basierend auf werkstoffkundlichen Grundlagen (vgl. Ka-
pitel 2.1.3) ein parametrisches Modell entwickelt. Zum anderen wurde ein nichtparametrisches 
Modell mithilfe KNN entwickelt. Für die Entwicklung beider Modelle wurden dieselben 51 
Datensets (jeweils Prozesskräfte, Temperatur Ti,max, α'-Martensitegehalt ξm eines Werkstückes) 
verwendet. Datensets zum kryogenen Drehen von vier Werkstücken, welche bei der Entwick-
lung der Modelle zurückgehalten wurden, wurden dann zum Testen verwendet.  
 
Abbildung 6-1:  Schematische Darstellung des Modellierungsansatzes 
Zur Erzeugung einer breiten Datenbasis wurden Versuche durchgeführt, in denen durch die 
gezielte Variation der Einstellgrößen die thermomechanische Last und somit der resultierende 
α‘-Martensitgehalt umfassend variiert wurden. Variiert wurden der Schneidkantenradius rβ, der 
Formfaktor K, der Fasenwinkel γβ, die Werkzeugbeschichtung und der Vorschub f. Zudem wur-
den einige Werkstücke unmittelbar vor dem kryogenen Drehen vorgekühlt, wobei zur Adjus-
tierung der Temperatur der Vorschub während der Vorkühlung fv ebenfalls variiert wurde. 
Niedrige Vorschübe fv beim Vorkühlen bewirkten, dass die CO2-Düsen bei einem konstantem 
CO2-Massenstrom von 1,75 kg/min langsamer verfuhren, somit das Werkstück länger gekühlt 
wurde und folglich unmittelbar vor der Zerspanung niedrigere Temperaturen vorlagen. Eine 
Übersicht der verwendeten Einstellgrößen, Prozessgrößen, der gemessenen α‘-Martensitgehalte 
und mittels parametrischem und nichtparametrischem Modell berechneten α‘-Martensitgehalte 
findet sich im Anhang dieser Arbeit in Tabelle 10-1. 
6.2 Datenanalyse 
Abbildung 6-2 zeigt eine Übersicht der ex-situ gemessenen α‘-Martensitgehalte ξm in Abhän-
gigkeit der vier in-situ gemessenen Prozessgrößen. Es ist deutlich zu erkennen, dass der α‘-
Martensitgehalt mit steigender Schnittkraft Fc und Passivkraft Fp zunimmt. Der ähnliche Ein-
fluss von Schnittkraft und Passivkraft lässt sich dadurch erklären, dass diese selbst deutlich 
miteinander korrelieren (R² = 0,792). Zunehmende Temperaturen Ti,max führen wie erwartet zu 
niedrigeren α‘-Martensitgehalten ξm. Die Korrelationen der verschiedenen Messgrößen wurden 
in Tabelle 6-1 mit dem Bestimmtheitsmaß R² quantifiziert.  
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Abbildung 6-2:  Martensitgehalt in Abhängigkeit von a) der Schnittkraft, b) der Passivkraft, 
c) der Vorschubkraft und d) der Temperatur 
 Fc Fp Ff Ti,max ξm 
Fc 1 0,792 0,382 0,03 0,462 
Fp 0,792 1 0,146 0,003 0,529 
Ff 0,382 0,146 1 0,037 0,012 
Ti,max 0,03 0,003 0,037 1 0,394 
ξm 0,462 0,529 0,012 0,394 1 
Tabelle 6-1:  Bestimmtheitsmaße zwischen den einzelnen Messgrößen 
Durch die nahezu adiabatische Umwandlung von mechanischer Energie in Wärme in der pri-
mären Scherzone wäre ohne Vorkühlung mit einer deutlichen Korrelation zwischen Schnitt-
kraft und Temperatur zu rechnen, was es erschweren würde, die einzelnen Einflüsse auf die 
verformungsinduzierte Phasentransformation zu unterscheiden. Durch die große Variation der 
zahlreichen Einstellgrößen, insbesondere durch Modifikation der Temperatur durch die unter-
schiedlich starke Vorkühlung, konnte dies vermieden werden. Die Korrelation zwischen Pro-
zesskräften und Temperatur ist mit R² ≤ 0,037 sehr gering. Zwar lassen sich Tendenzen hin-
sichtlich des Einflusses der Schnittkraft Fc, Passivkraft Fp und Temperatur Ti,max auf den α‘-
Martensitgehalt ξm erkennen, jedoch ist die Streuung insgesamt sehr hoch. Dies ist darauf zu-
rückzuführen, dass sich die verformungsinduzierte Martensitbildung nicht allein durch die ther-
mische oder mechanische Last erklären lässt, sondern nur durch deren Überlagerung. 
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6.3 Parametrisches Modell 
Aufgrund der guten Ergebnisse der in Kapitel 2.1.3 zitierten materialwissenschaftlichen Mo-
delle wurde zur Modellierung des α‘-Martensitgehaltes in Abhängigkeit von der thermomecha-
nischen Last beim kryogenen Drehen ebenfalls mit Gl. 5-3 ein sigmoidaler Ansatz gewählt, 
welcher an Gl. 2-8 angelehnt ist. Diese Adaption eines materialwissenschaftlichen Modells ist 
als empirische Näherungsformel zu verstehen. 
f = a ∙ (1 − e ∙(
∙ ) ) (Gl. 5-3) 
Wie in Kapitel 2.1.3 beschrieben, hat die aufgebrachte Spannung σ einen größeren Einfluss auf 
die verformungsbedingte α'-Martensitbildung als die Dehnung ε. Aufgrund des geringeren Ein-
flusses der beim kryogenen Drehen in der Werkstückrandzone vorliegenden, schwer bestimm-
baren Dehnung ε wurde diese anders als in Gl. 2-8 nicht im Modell berücksichtigt. Stattdessen 
wurde die Dehnung ε in Gl. 5-3 durch den Substitutionsterm s ersetzt, welcher von den gemes-
senen Prozesskräften abhängt. Der Fittingparameter a berücksichtigt die inhomogene α'-Mar-
tensitverteilung in der Werkstückrandzone. Die bestmöglichen Fittingergebnisse wurden mit 
einem Wert von a = 0,67 erreicht, der für alle Berechnungen konstant gehalten wurde. Ebenso 
wie in den Modellen von OLSON & COHEN [Olso75] und HECKER et al. [Heck82] wurde ein 
konstanter Exponent von n = 4,5 verwendet. 
Die dimensionslosen Parameter α und β, welche auch in Gl. 2-8 Verwendung finden, realisieren 
die Temperatursensitivität des Modells, da diese Parameter die temperaturabhängige Rate der 
Scherbandbildung (α) und die temperaturabhängige Wahrscheinlichkeit der Martensitnuklea-
tion an Scherbandkreuzungen (β) widerspiegeln (vgl. Kapitel 2.1.3). Für α und β wurden Daten 
aus der Literatur verwendet: Im direkten Vergleich führten die von HECKER et al. [Heck82] 
verwendeten Parameter zu besseren Ergebnissen als die von OLSON & COHEN [Olso75] be-
stimmten Parameter. Basierend auf den Ergebnissen von HECKER et al. [Heck82] wurden daher 
in Gl. 5-3 die folgenden temperaturabhängigen Gleichungen (Berechnung in °C) verwendet: 
α = 5 ∙ 10 ∙ T , +  5 ∙ 10 ∙ T , − 2 ∙ 10 ∙ T ,  
− 0,0735 ∙ T , + 7,0079  
(Gl. 5-4) 
β = 2,1 − (
,
,
, , ∙ ,
)  (Gl. 5-5) 
Verschiedene Möglichkeiten zur Berücksichtigung der Prozesskräfte im Modell wurden unter-
sucht. Die beste Übereinstimmung zwischen Modell und Experiment wurde erzielt, wenn nur 
die Messdaten der Schnittkraft Fc verwendet wurden. Gl. 5-6 mit den drei Fittingparametern b, 
c und d wurde zur Berechnung des Substitutionsterms s verwendet. Damit es zu einer plasti-
schen Verformung und folglich zur verformungsinduzierten Martensitbildung kommt, muss ein 
bestimmter Schwellenwert überschritten werden. Dies wurde mit dem Parameter b berücksich-
tigt, der bei b = 92 N konstant gehalten wurde. Ein Anstieg von Fc führt zu einem degressiven 
Anstieg von s, was durch den konstanten Exponenten c = 0,235 realisiert wurde. Der Parameter 
d wurde auf d = 6,5∙105 gefittet, um die Höhe von s und damit die Bedeutung der mechanischen 
Last im Vergleich zur thermischen Last im Modell zu adjustieren. 
s = (
F  − b
d
)  (Gl. 5-6) 
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Zur Umrechnung des mittels Gl. 5-3 berechneten martensitischen Phasenanteils fα‘ in den mag-
netinduktiv gemessenen α‘-Martensitgehalt ξm wurde die inverse Funktion Gl. 5-7 der Kalib-
rierkurve (vgl. Gl. 4-9) verwendet. Die so berechneten α‘-Martensitgehalte ξc,p sind in Abbil-
dung 6-3 den Messwerten ξm gegenübergestellt. 
ξ , = f − 2,305 ∙ f + 85 + 21,25 (Gl. 5-7) 
 
Abbildung 6-3:  Korrelation zwischen gemessenem α‘-Martensitgehalt ξm und mittels para-
metrischem Modell berechnetem α‘-Martensitgehalt ξc,p 
Die mit diesem Modell, welches sowohl den Einfluss der mechanischen und als auch der ther-
mischen Last berücksichtigt, berechneten α‘-Martensitgehalte ξc,p weisen eine deutlich höhere 
Korrelation (R² = 0,913) zu den Messwerten ξm auf als die einzelnen Prozessgrößen 
(R² ≤ 0,529, siehe Abbildung 6-2). Das Modell erlaubt es somit, den mittleren α‘-Martensitge-
halt eines kryogen gedrehten Werkstückes in Abhängigkeit der in-situ messbaren Schnittkraft 
Fc und Temperatur Ti,max abzuschätzen. Jedoch schneidet die Trendlinie nicht genau den Ur-
sprung und steigt zu stark an, was systematisch zur Unterschätzung niedriger α'-Martensitge-
halte und Überschätzung hoher α'-Martensitgehalte führt. Dies führt insbesondere bei verein-
zelten Werkstücken mit niedrigem α‘-Martensitgehalt zu größeren prozentualen Abweichungen 
zwischen Modell und Experiment. Eine Erhöhung des Exponenten n würde eine Überschätzung 
der hohen α'-Martensitwerte verhindern, da die Sättigung der sigmoidalen Funktion bereits bei 
geringeren Schnittkräften erfolgt. Dies würde jedoch zu einer noch stärkeren Unterschätzung 
der niedrigen α'-Martensitgehalte führen, et vice versa. Somit kann eine Variation des Expo-
nenten n die Vorhersagegenauigkeit des parametrischen Modells nur bedingt verbessern. 
6.4 Nichtparametrisches Modell 
Zur datengetriebenen Modellierung wurde ein vorwärtsgerichtetes, mehrlagiges Perzeptron 
(engl. „multilayer perceptron“, MLP 3-4-1) verwendet, dessen Architektur schematisch in Ab-
bildung 6-4 visualisiert ist. Dieses KNN hat drei Eingangsneuronen für die Temperatur Ti,max 
(i1), die Schnittkraft Fc (i2) und die Passivkraft Fp (i3). und ein Ausgangsneuron (o1) für den α‘-
Martensitgehalt ξc,np. Zum Trainieren des KNN wurden folglich die magnetinduktiv gemesse-
nen α‘-Martensitgehalte ξm verwendet. Für das Regressionsproblem konnten bereits mit nur 
einer verdeckten Schicht (engl. „hidden layer“) mit vier Neuronen (h1-h4) gute Berechnungser-
gebnisse erzielt werden. Die Berechnungen wurden mit dem Programm Statistica durchgeführt. 
Seite 90  
 
Abbildung 6-4:  Architektur des verwendeten künstlichen neuronalen Netzes 
Der Wert eines bestimmten Neurons hm in der verdeckten Schicht wurde berechnet durch die 
verwendeten Aktivierungsfunktionen in Abhängigkeit des Wertes der Eingangsneuronen (i1, i2 
und i3) multipliziert mit den Gewichten (wi1,hm, wi2,hm und wi3,hm) addiert zum Wert des desig-
nierten Bias-Neurons bhm. Verschiedenen Aktivierungsfunktionen wurden bei der Entwicklung 
der KNN verwendet: Tangens hyperbolicus (Gl. 5-8), identische Abbildung (Gl. 5-9), e-Funk-
tion (Gl. 5-10) und logistische Funktion (Gl. 5-11). Der Wert des Ausgangsneurons wurde ana-
log berechnet, mit dem Unterschied, dass als Eingang für die Aktivierungsfunktionen der Wert 
der Neuronen der verdeckten Schicht (h1-h4) multipliziert mit den dazugehörigen Gewichten 
(wh1,o1-wh4,o1) addiert mit dem Wert des Bias-Neurons bo1 verwendet wurde. 
h = tanh(∑ (w , ∙ i + b ))          (Gl. 5-8) 
h = ∑ (w , ∙ i + b ))          (Gl. 5-9) 
h = e∑ ( , ∙ )         (Gl. 5-10) 
h =
1
1 + e∑ ( , ∙ )
 (Gl. 5-11) 
Von den insgesamt 55 Datensets (jeweils Temperatur Ti,max, Schnittkraft Fc, Passivkraft Fp und 
α‘-Martensitgehalt ξm eines Werkstücks, siehe Tabelle 10-1) wurden 44 (Trainingsdatensets) 
für das Trainieren der KNN verwendet. Um die Abweichung zwischen dem Wert des Aus-
gangsneurons o1 eines KNN und dem gemessenen α‘-Martensitgehalt ξm zu quantifizieren, 
wurde die Residuenquadratsumme E nach Gl. 5-12 berechnet, wobei d der Anzahl der verfüg-
baren Datensets entspricht.  
E = ∑ (o , − ξ , )            (Gl. 5-12) 
Nach dem verwendeten BROYDEN-FLETCHER-GOLDFARB-SHANNO-Trainingsalgorithmus füh-
ren höhere Fehler zu höheren Gewichtsanpassungen im darauffolgenden Trainingszyklus. Sie-
ben Validierungsdatensets wurden verwendet, um eine Überanpassung (engl. „overfitting“) des 
KNN an die Trainingsdaten zu verhindern. Hierzu wurden nach jedem Trainingszyklus mit dem 
KNN anhand der Kraft- und Temperaturdaten der sieben Validierungsdatensets Prognosen auf-
gestellt, welche mit den Messdaten ξm verglichen wurden. Solange die Residuenquadratsumme 
E nach Gl. 5-12 des Validierungsdatensatzes sich mit steigernder Zykluszahl verringert, ver-
bessert sich die Vorhersagegenauigkeit des KNN. Sobald sich dieser Fehler jedoch wieder er-
höht, deutet dies auf ein Überanpassen an die Trainingsdatensets hin und das Training wird 
beendet (engl. „early stopping“). Die verbleibenden vier Datensets wurden zum Testen verwen-
det (siehe Kapitel 6.5). 
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Insgesamt wurden 100 KNN auf diese Weise angelernt, wobei die zehn mit der höchsten Vor-
hersagegenauigkeit in der weiteren Auswertung berücksichtigt wurden. In diesen zehn KNN 
wurde das Kriterium zum Beenden des Trainings nach 29 bis 186 Trainingszyklen erreicht. Der 
gemittelte Wert der Ausgabeneuronen der zehn KNN entspricht dem berechneten α‘-Marten-
sitgehalt ξc,np eines einzelnen Werkstückes:  
ξ , = ∙ ∑ o ,            (Gl. 5-13) 
Die so berechneten α‘-Martensitgehalte ξc,np stimmen sehr gut mit den Messdaten ξm überein 
(siehe Abbildung 6-5, R² = 0,974). Neben dem höheren Bestimmtheitsmaß gab es zudem keine 
systematische Unter- oder Überschätzung, wie sie im parametrischen Modell beobachtet wurde 
(siehe Abbildung 6-3), was sich aus dem nahezu idealen Verlauf der Trendlinie erkennen lässt. 
 
Abbildung 6-5:  Korrelation zwischen gemessenem α‘-Martensitgehalt ξm und mittels nicht-
parametrischem Modell berechnetem α‘-Martensitgehalt ξc,np 
Um die Bedeutung der drei Eingangsgrößen auf die Ausgangsgröße in den KNN zu untersu-
chen, wurde eine globale Sensitivitätsanalyse durchgeführt. Dabei wurden iterativ einzelne Ein-
gangsgrößen mit ihrem Mittelwert im Trainingsdatenset substituiert und die resultierenden Än-
derungen analysiert. Als Bewertungskriterium wurde mit dem Programm Statistica ein Sensiti-
vitätsindex S berechnet, welcher den Netzwerkfehler quantifiziert, wobei hohe Indizes einer 
hohen Signifikanz der modifizierten Eingangsgröße entsprechen. Ein Sensitivitätsindex von 
weniger als 1 würde darauf hindeuten, dass die Eingangsgröße für die Ausgangsgröße ohne 
Bedeutung ist und sich ohne diese Eingangsgröße bessere Modellergebnisse ergeben würden. 
Die minimalen (Smin), maximalen (Smax) und mittleren Empfindlichkeitsindizes (SMW) der 10 
KNN sowie die empirische Standardabweichung s der Empfindlichkeitsindizes finden sich in 
Tabelle 6-2. Die Ergebnisse der Sensitivitätsanalyse implizieren, dass die Temperatur Ti,max und 
die Schnittkraft Fc den größten Einfluss auf die verformungsinduzierte Martensitbildung hatten. 
 Ti,max Fc Fp 
Smin 11,61 10,88 4,39 
Smax 14,99 41,81 11,07 
SMW 13,61 15,49 6,84 
s 1,15 9,43 1,93 
Tabelle 6-2:  Ergebnisse der globalen Sensitivitätsanalyse 
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6.5 Vergleichendes Testen der Modelle 
Das parametrische (vgl. Kapitel 6.3) und das nichtparametrische Modell (vgl. Kapitel 6.4) wur-
den mit den gleichen vier Datensets getestet, welche eine breite Spanne an Temperaturen, Pro-
zesskräften und daraus resultierenden α‘-Martensitgehalten abdecken. In Abbildung 6-6 ist zu 
erkennen, dass es mit beiden Modellen möglich war, für unbekannte Datensets den α‘-Marten-
sitgehalt in Abhängigkeit der Prozesskräfte und der Temperatur sinnvoll abzuschätzen. Die 
Schätzungen des nichtparametrischen Modells ξc,np lagen dabei deutlich näher an den Messda-
ten ξm als die Schätzung des parametrischen Modells ξc,p, was basierend auf den Modellvorher-
sagen für bereits bekannte Datensätze auch zu erwarten war (vgl. Abbildung 6-3 und Abbildung 
6-5). Darüber hinaus zeigt sich, dass das parametrische Modell wiederum systematisch niedrige 
α'-Martensitgehalte unterschätzt und hohe α'-Martensitgehalte überschätzt, wohingegen die ge-
ringen Abweichungen des nichtparametrischen Modells zufällig zu sein scheinen. 
 
Abbildung 6-6:  Vergleich der gemessenen und berechneten α‘-Martensitgehalte für die un-
bekannten Testdatensets 
Im Anschluss an das Testen wurden die beiden Modelle genutzt, um den bei spezifischer ther-
momechanischer Last zu erwartenden α‘-Martensitgehalt vorherzusagen. Zu diesem Zweck 
wurden mit beiden Modellen Berechnungen in Abhängigkeit von der Schnittkraft (in Interval-
len von 20 N) bei unterschiedlichen konstanten Temperaturen durchgeführt. Die resultierenden 
Isothermen sind in Abbildung 6-7 für das parametrische Modell und in Abbildung 6-8 für das 
nichtparametrische Modell dargestellt. Im nichtparametrischen Modell wurde angenommen, 
dass die Passivkraft Fp proportional zur Schnittkraft Fc gemäß der Trendlinie, welche die Kor-
relation zwischen den beiden Prozesskräften beschreibt, zunimmt, um die Vergleichbarkeit zu 
den Vorhersagen des parametrischen Modells zu gewährleisten. 
Beim Extrapolieren außerhalb des experimentell untersuchten Bereichs (Fc < 106 N und 
Fc > 445 N, vgl. Abbildung 6-5) kommt es zunehmend zu Ungenauigkeiten in den Vorhersagen 
beider Modelle. Analog dazu weisen die 223 K- und 293 K-Isothermen aufgrund der geringeren 
Datendichte ebenfalls eine geringere Zuverlässigkeit auf als die im mittleren Temperaturbe-
reich. Steigende Modellungenauigkeiten in Temperatur- und Schnittkraftbereichen mit geringer 
Datendichte konnten im nichtparametrischen Modell an einer zunehmenden Standardabwei-
chung zwischen den Berechnungen der zehn KNN festgemacht werden. Da das nichtparamet-
rische Modell rein datengetrieben ist und hinsichtlich des Ausgabewertes o1 keine Restriktionen 
auferlegt sind, werden bei der Extrapolation bei niedrigen Schnittkräften Fc < 106 N in einigen 
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Fällen negative α'-Martensitgehalte ξc,np vorhergesagt. Im parametrischen Modell ist der Expo-
nent der e-Funktion immer negativ (vgl. Gl. 5-3), daher können die Modellvorhersagen ξc,p in 
keinem Fall kleiner als Null sein. Bei den Vorhersagen des nichtparametrischen Modells (siehe 
Abbildung 6-8) ist zu erkennen, dass bei den meisten Temperaturen der berechnete α'-Marten-
sitgehalt ξc,np positiv wird, sobald die Schnittkraft Fc einen Schwellenwert von knapp unter 
100 N überschreitet, was in guter Übereinstimmung mit dem Fittingparameter b = 92 N ist, der 
diesen Schwellenwert, ab welchem verformungsinduzierte Martensitbildung stattfindet, im pa-
rametrischen Modell darstellt (vgl. Gl. 5-6). Im parametrischen Modell ist der Anstieg der 
meisten Isothermen, insbesondere bei höheren Temperaturen, weniger stark als im nichtpara-
metrischen Modell, was wiederum auf die systematische Unterschätzung niedriger α'-Marten-
sitgehalte durch das parametrische Modell hinweist. Im nichtparametrischen Modell ist die Sät-
tigung bei hohen Schnittkräften, bei der eine weitere Erhöhung der Schnittkraft bei konstanter 
Temperatur nur zu einer geringen Erhöhung des α'-Martensitgehaltes führt, stärker ausgeprägt. 
 
Abbildung 6-7:  Mittels parametrischem Modell berechneter α‘-Martensitgehalt ξc,p in Ab-
hängigkeit von der Schnittkraft Fc bei verschiedenen Temperaturen 
 
Abbildung 6-8:  Mittels nichtparametrischem Modell berechneter α‘-Martensitgehalt ξc,np in 
Abhängigkeit von der Schnittkraft Fc bei verschiedenen Temperaturen 
6.6 Diskussion 
Das hohe Bestimmtheitsmaß von R² = 0,974 zwischen dem gemessenen α'-Martensitgehalt ξm 
und dem mit dem nichtparametrischen Modell berechneten α'-Martensitgehalt ξc,np (siehe Ab-
bildung 6-5) zeigt zum einen, dass die Anzahl der Datensets und die Qualität der Messdaten 
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hinreichend ist und zum anderen, dass eine hohe Korrelation zwischen der thermomechani-
schen Last und dem beim kryogenen Drehen in der Werkstückrandzone gebildeten α'-Marten-
sitgehalt besteht. Damit dieses hohe Bestimmtheitsmaß als Benchmark für das parametrische 
Modell gelten kann, muss das nichtparametrische Modell generalisierbar, d.h. auf unbekannte 
Datensets anwendbar sein. Dies wurde durch early stopping anhand der Validierungsdatensets 
sichergestellt und mit unbekannten Datensets zusätzlich getestet (siehe Abbildung 6-6). Im pa-
rametrischen Modell lassen sich die nichtideale Berücksichtigung der Prozesskräfte (vgl. Gl. 5-
6) und Temperatur (vgl. Gl. 5-4 und Gl. 5-5) sowie die Ungenauigkeit der experimentell ermit-
telten Kalibrierkurve (siehe Abbildung 4-13) als mögliche Fehlerquellen identifizieren. Im 
nichtparametrischen Modell treten diese Fehler aufgrund des datengetriebenen Ansatzes nicht 
auf, was daher zu einer besseren Übereinstimmung mit den Messwerten führte. 
6.6.1 Einfluss der Prozesskräfte auf die verformungsinduzierte α‘-Martensitbildung  
Es lässt sich festgestellen, dass eine Erhöhung der Passivkraft Fp und der Schnittkraft Fc bei 
konstanter Temperatur zu einer Erhöhung des α‘-Martensitgehaltes führt. Im Rahmen der 
durchgeführten Experimente war die Schnittkraft von höherer Bedeutung für den α‘-Martensit-
gehalt ξm als die Passivkraft, was an drei Punkten festgemacht werden kann: Zum einen am 
höheren Bestimmtheitsmaß zwischen Schnittkraft und α'-Martensitgehalt (siehe Abbildung 
6-3a & b), zum anderen aber auch am höheren Sensitivitätsindex im nichtparametrischen Mo-
dell (siehe Tabelle 6-2) und letztlich an der Tatsache, dass die alleinige Berücksichtigung der 
Schnittkraft im parametrischen Modell zu deutlich besseren Ergebnissen führte als die Passiv-
kraft. Die prädiktiven Isothermen des parametrischen und des nichtparametrischen Modells zei-
gen, dass die Schnittkraft einen bestimmten Schwellenwert überschreiten muss, um eine ver-
formungsinduzierte Phasenumwandlung zu bewirken (siehe Abbildung 6-7 und Abbildung 
6-8). Die globale Sensitivitätsanalyse impliziert jedoch (siehe Tabelle 6-2), dass die Passivkraft 
ebenfalls zur verformungsinduzierten Martensitbildung beiträgt. Dies konnte auch durch KNN 
ohne Eingangsneuron der Passivkraft i3 (MLP 2-4-1) nachgewiesen werden, die ansonsten die 
gleiche Architektur und den gleichen Lernalgorithmus hatten. Die mit diesem reduzierten Mo-
dell ermittelten α'-Martensitgehalte führten im Vergleich zu den Messdaten nur zu einem Kor-
relationskoeffizienten von R² = 0,912. Im Umkehrschluss zeigt dies, dass sich durch gemein-
same Berücksichtigung der Schnitt- und Passivkräfte bessere Modellvorhersagen treffen lassen. 
Eine hinreichend hohe Passivkraft bewirkt eine Verformung des Werkstückmaterials und folg-
lich eine verformungsinduzierte α‘-Martensitbildung in Richtung der Werkstückmitte. Die 
Schnittkraft hingegen bewirkt eine Verformung und damit eine verformungsinduzierte Phasen-
umwandlung in Schnittrichtung. In der von diesen beiden Kraftvektoren aufgespannte Ebene 
liegt die Verformungsvorlaufzone (siehe Abbildung 2-5), in welcher während des kryogenen 
Drehens die verformungsinduzierte α‘-Martensitbildung stattfindet. Dabei hängt die entste-
hende Martensitverteilung vom Verhältnis der beiden Prozesskräfte und folglich von der daraus 
resultierenden Verformung ab. Tritt im oberflächennahen Material der Verformungsvorlauf-
zone eine verformungsinduzierte Phasenumwandlung auf, steigt nach Gl. 2-13 die Mikrohärte 
deutlich an, bevor das Material die primäre Scherzone erreicht. Der Werkstoff mit einem höhe-
ren α'-Phasenanteil und damit höherer Mikrohärte benötigt dann höhere Schnittkräfte, um in 
der primären Scherzone verformt zu werden. Mit anderen Worten: Nicht nur wirkt sich die 
Schnittkraft Fc auf die verformungsinduzierte α‘-Martensitbildung aus, ein höherer α'-Marten-
sitgehalt in der Verformungsvorlaufzone beeinflusst wiederum die Schnittkräfte. Diese in 
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Wechselwirkung stehenden Einflüsse führen zu der vergleichsweisen hohen Korrelation zwi-
schen α'-Martensitgehalt und Schnittkräften. Allerdings kann eine hohe Schnittkraft allein nicht 
zu einer effektiven Randschichtverfestigung führen. Die Passivkraft muss hinreichend hoch 
sein, damit sich α'-Martensit in der Verformungsvorlaufzone im größeren Abstand von der 
Oberfläche bildet, um nicht vollständig über den Span abgetragen zu werden. Eine höhere Pas-
sivkraft führt zur steigenden Transformationstiefe und begünstigt somit auch die Einhärtetiefe 
(siehe Abbildung 5-20 und Abbildung 5-21). Aufgrund der oben beschriebenen Wechselwir-
kungen ist die Schnittkraft jedoch besser als Eingangsgröße in den Modellen zur Schätzung des 
mittleren α'-Martensitgehaltes in der Werkstückrandzone geeignet als die Passivkraft. Es ist 
jedoch davon auszugehen, dass bei einer signifikanten Erhöhung der Schnitttiefe die Schnitt-
kraft kein guter Indikator mehr für die verformungsinduzierte Phasenumwandlung sein könnte. 
In diesem Fall wären die Passivkraft und womöglich auch die Vorschubkraft von größerer Be-
deutung. Da das kryogene Drehen mit integrierter Randschichtverfestigung jedoch als Endbe-
arbeitungsprozess eines Bauteils vorgesehen ist, sind Fälle mit hoher Schnitttiefe nicht indust-
riell relevant. 
6.6.2 Einfluss der Temperatur auf die verformungsinduzierte α‘-Martensitbildung  
Mit beiden Modellen wurde festgestellt, dass, wie zu erwarten, niedrige Temperaturen die ver-
formungsinduzierte α‘-Martensitbildung begünstigen (siehe Abbildung 6-7 und Abbildung 
6-8). Während im nichtparametrischen Modell die bestmögliche Berücksichtigung des Tempe-
ratureinflusses auf die verformungsinduzierte α'-Martensitbildung in einem datengetriebenen 
Ansatz gefunden wurde, wurde die Temperaturempfindlichkeit im parametrischen Modell 
durch die Parameter α und β realisiert (vgl. Gl. 5-4 und Gl. 5-5). Diese Parameter aus dem Mo-
dell von OLSON & COHEN [Olso75] repräsentieren die Rate der Scherbandformation und die 
Wahrscheinlichkeit der Martensitnukleation an einer Scherbandkreuzung. Neben der Tempera-
tur sind diese Parameter auch von der Austenitstabilität des untersuchten metastabilen austeni-
tischen Stahls abhängig. Die Verwendung von Parametern aus der Literatur birgt daher einen 
Fehlereinfluss, da chargenbedingte Unterschiede in der Austenitstabilität nicht berücksichtigt 
werden. Die Literaturwerte von HECKER et al. [Heck82] führen im parametrischen Modell zu 
besseren Ergebnissen als die von OLSON & COHEN [Olso75] verwendeten Parameter, was da-
rauf hindeutet, dass die hier verwendete Charge B2 des metastabilen austenitischen Stahls hin-
sichtlich der Austenitstabilität eine größere Ähnlichkeit zu dem von HECKER et al. [Heck82] 
verwendeten Stahl hat. Durch Implementierung der Parameter α und β als zusätzliche Eingangs-
neuronen (i4 und i5) im nichtparametrischen Modell (MLP 5-4-1) konnte keine Verbesserung 
der Modellleistung realisiert werden. In einer globalen Sensitivitätsanalyse wurden niedrige 
mittlere Sensitivitätsindizes von SMW = 1,97 für α und SMW = 2,46 für β gefunden. Dies zeigt, 
dass diese Parameter für die Bestimmung des α'-Martensitgehaltes nicht irrelevant sind, aber 
einen deutlich geringeren Einfluss haben als die Temperatur Ti,max (SMW = 6,84).  
Bei hohen Schnittkräften Fc tritt eine Sättigung des α'-Martensitgehaltes auf, die am besten an 
den Isothermen des nichtparametrischen Modells zu erkennen ist (siehe Abbildung 6-8). Bei 
hohen Schnittkräften führt daher eine weitere Erhöhung der Schnittkraft nur zu einer geringen 
Erhöhung des α'-Martensitgehaltes. Das Sättigungsplateau nimmt mit steigender Temperatur 
ab, was in guter Übereinstimmung mit den in Abbildung 2-3 dargestellten Ergebnissen steht. 
Die niedrigeren Sättigungsplateaus bei höheren Temperaturen sind nach OLSON & COHEN 
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[Olso75] auf die geringere Wahrscheinlichkeit der α'-Martensitnukleation an einer Scherband-
kreuzung zurückzuführen, was mit dem Parameter β im parametrischen Modell (vgl. Gl. 5-3) 
berücksichtigt wird. 
Bei Raumtemperatur (Ti,max = 293 K) wird nur eine sehr geringe Menge an verformungsindu-
ziertem α'-Martensit erzeugt (siehe Abbildung 6-7 und Abbildung 6-8). Da es mit konventio-
nellen KSS nicht möglich ist, die Werkstücktemperatur unterhalb der Raumtemperatur abzu-
senken, kommt es beim Drehen metastabiler austenitischer Stähle mit konventionellen KSS 
nicht zur signifikant ausgeprägten Phasenumwandlung in der Werkstückrandzone. Um die 
Werkstücktemperatur stark abzusenken und somit eine umfangreiche Phasentransformation 
und folglich eine ausgeprägte Randschichtverfestigung zu realisieren, müssen daher kryogene 
Kühlmedien eingesetzt werden. 
6.6.3 Perspektiven und Restriktionen 
Die vorgestellten Modelle ermöglichen es, durch Messung der Prozesskräfte und der Tempera-
tur indirekt den α‘-Martensitgehalt zu messen. Dieser Randschichtsoftsensor erlaubt es folglich 
auch, während des kryogenen Drehens in-situ den zu erwartenden α‘-Martensitgehalt zu über-
wachen. Durch die Kopplung mit materialwissenschaftlichen Modellen, welche den Einfluss 
des α‘-Martensitgehaltes auf die Mikrohärte und die Ermüdungseigenschaften quantifizieren, 
können auch diese Prozessergebnisgrößen während des kryogenen Drehens überwacht werden.  
Während des Drehens auftretende Störgrößen (wie bspw. zunehmendem Werkzeugverschleiß) 
bewirken eine Änderung der Prozesskräfte und der Temperaturen. Die daraus resultierenden 
Abweichungen des zu erwartenden α‘-Martensitgehalt können durch den Randschichtsoftsen-
sor in-situ detektiert werden. Die Entwicklung und Implementierung eines Regelkreises würde 
es erlauben, durch Adjustieren der Einstellgrößen (bspw. Schnittparameter oder CO2-Massen-
strom) die Regelabweichung zu kompensieren und somit robust, vorab definierte Oberflächen-
morphologien zu fertigen. 
Eine aktuelle Einschränkung der vorgestellten Modelle ist, dass nur der mittlere α'-Martensit-
gehalt eines Werkstücks berechnet werden kann. Bei der Fertigung großer Bauteile ist jedoch 
mit zeitlichen Veränderungen der Prozesskräfte und insbesondere der Temperatur zu rechnen, 
die somit auch zu lokal variierenden α'-Martensitgehalten führen. Darüber hinaus benötigt das 
Werkstück zur Integration der Thermoelemente Erodierbohrungen, was in einer industriellen 
Anwendung nicht realisierbar ist. Beide Herausforderungen können durch die Verwendung von 
Thermographiemessungen als Modelleingangsgröße für die thermische Belastung überwunden 
werden, da auf diese Weise die Temperatur ortsabhängig und zerstörungsfrei gemessen werden 
kann. Die Kompensation der in Kapitel 4.6.1 diskutierten Umgebungseinflüsse (insbesondere 
CO2 im Maschinenraum) zur robusteren thermographischen Temperaturmessung bedarf jedoch 
noch weiterer messtechnischer Fortschritte. 
Die Gültigkeit der Modellprognosen ist auf den untersuchten Versuchsrahmen limitiert. Char-
genbedingte Unterschiede in der Austenitstabilität können zu systematischen Abweichungen 
zwischen Modell und Experiment führen. Das parametrische Modell ist aufgrund der getroffe-
nen Vereinfachungen (siehe Kapitel 6.1 und 6.3), insbesondere hinsichtlich der Berücksichti-
gung der mechanischen Last, kein exaktes physikalisch Modell, sondern stellt die empirische 
Adaption eines physikalischen Modells [Olso75] dar. Die Variation des Schneideneckenradius 
bewirkt eine Veränderung der Vergleichsspannung in der Werkstückrandzone, welche nicht im 
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Modell berücksichtigt wird. Die entwickelten Modelle sind somit nur für einen konstanten 
Schneideneckenradius von rε,4 = 1,6 mm gültig. 
Die mit dem nichtparametrischen Modell berechneten α‘-Martensitgehalte ξc,np zeigen eine 
deutlich höhere Übereinstimmung mit den Messwerten ξm als die vom parametrischen Modell 
berechneten α‘-Martensitgehalte ξc,p. Für den industriellen Einsatz ist das nichtparametrische 
Modell zu bevorzugen, da die im Laufe der Produktion generierte Datensets erheblich zur Ver-
besserung der Modellgenauigkeit beitragen können. Weiterhin werden durch kontinuierliches 
Einspeisen der Daten systematische Änderungen in der Produktion, z.B. die Verwendung neuer 
Werkzeuge, anderer Schnittparameter oder einer neuen Werkstoffcharge, ohne manuelle Mo-
difikation des Modells berücksichtigt. 
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7 Ansatz zur Optimierung der Oberflächenmorphologie 
durch konsekutives Schlichten5 
7.1 Methodik und Prozessauslegung 
Der α‘-Martensitgehalt und folglich auch die Mikrohärte in der Werkstückrandzone lassen sich 
durch eine Vielzahl an Einstellgrößen gezielt beeinflussen (siehe Kapitel 5.2, Abbildung 2-13 
und Abbildung 2-14), was auf die damit einhergehenden Variationen in der thermomechani-
schen Last zurückgeführt werden kann (siehe Kapitel 6). Eine Erhöhung des α‘-Martensitge-
haltes durch eine Erhöhung des Schneidkantenradius rβ, des Fasenwinkels γβ, des Vorschubes f 
oder eine Verringerung des Schneideneckenradius rε geht jedoch mit einer Verschlechterung 
der Oberflächentopographie einher. 
Zur Elimination dieses Zielkonflikts zwischen effizienter Randschichtverfestigung und vorteil-
hafter Oberflächentopographie wurde die finale Oberflächenmorphologie eines Werkstückes in 
einem neuartigen Ansatz durch zwei separate aufeinanderfolgende Bearbeitungsschritte herge-
stellt. Ziel des ersten Bearbeitungsschritts war es, ohne Rücksichtnahme auf die Oberflächen-
topographie einen möglichst hohen α‘-Martensitgehalt in der Werkstückrandzone zu erzeugen. 
Im zweiten Bearbeitungsschritt wurde die finale Oberflächentopographie in einem Schlichtpro-
zess realisiert. Ziel des konsekutiven Schlichtens war es, eine möglichst gute Oberflächentopo-
graphie zu erzeugen und dabei den im ersten Bearbeitungsschritt in der Werkstückrandzone 
erzeugten α‘-Martensit zu einem möglichst großen Teil zu erhalten.  
Die während des Drehens vorherrschende thermomechanische Last (siehe Kapitel 7.2) und die 
daraus resultierende Oberflächenmorphologie (siehe Kapitel 7.3) wurden charakterisiert. Als 
Referenz wurde ein Werkstück gleicher Geometrie mit bereits umfangreich untersuchten Ein-
stellgrößen kryogen gedreht (Schnittparameter: f1 = 0,15 mm/U, vc = 30 m/min, ap = 0,2 mm; 
Werkzeugeigenschaften: rβ,1 = 4 μm, γβ,2 = 20°, rε,4 = 1,6 mm, unbeschichtetes Hartmetall; ex-
terne CO2-Kühlung, siehe Kapitel 4.3). 
7.1.1 Erster Bearbeitungsschritt: Maximierung des α‘-Martensitgehaltes 
Zur Maximierung des α‘-Martensitgehaltes müssen die Einstellgrößen so angepasst werden, 
dass während des kryogenen Drehens in der Werkstückrandzone möglichst niedrige Tempera-
turen und möglichst hohe mechanische Lasten vorliegen. Damit beim konsekutiven Schlichten 
möglichst wenig der verfestigten Randschicht über den Span abgetragen wird, muss beim ersten 
Bearbeitungsschritt eine möglichst hohe Transformations- und Einhärtetiefe realisiert werden. 
Folglich sind hinsichtlich der mechanischen Last insbesondere hohe Passivkräfte erforderlich, 
um eine verformungsinduzierte α‘-Martensitbildung auch im größeren Abstand von der Ober-
fläche sicherzustellen. Die in Kapitel 5.2.2 vorgestellten Untersuchungsergebnisse zeigen, dass 
Werkzeuge mit stark gefasten Schneidkanten hierzu gut geeignet sind. Weiterhin lassen sich 
die Passivkräfte durch die Verwendung größerer Vorschübe weiter erhöhen. In einer vollfakto-
riellen Versuchsreihe (publiziert in [Hotz18d]) wurde der Fasenwinkel γβ, der Vorschub f sowie 
damit verbunden der Zeitpunkt der CO2-Zufuhr variiert, wobei die insgesamt verbrauchte 
Menge an CO2 pro Werkstück konstant gehalten wurde. Der maximale α‘-Martensitgehalt von 
 
5 Die Inhalte dieses Kapitels wurden vorab veröffentlicht: 
[Hotz18c] Hotz, H.; Kirsch, B.; Becker, S.; von Harbou, E.; Müller, R.; Aurich, J. C.: Improving the surface morphology of metastable aus-
tenitic steel AISI 347 in a two-step turning process. In: Procedia CIRP 71 - Proceedings of the 4th CIRP Conference on Surface 
Integrity (2018), S. 160-165. 
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ξm = 15,4 vol.-% wurde bei einem Fasenwinkel von γβ,3 = 40°, einem Vorschub von 
f3 = 0,95 mm/U und einem Vorkühlungsvorschub von fv = 0,186 mm/U erzielt. Es wurde eine 
Schnitttiefe von ap = 0,2 mm verwendet und die Schnittgeschwindigkeit betrug vc = 30 m/min. 
Verwendet wurden unbeschichtete, scharfkantige (rβ,1 = 4 μm) Wendeschneidplatten des Typs 
DNMA150416. Bedingt durch die Prozesskinematik (vgl. Gl. 2-10) entstanden beim Drehen 
mit einem Vorschub von f3 = 0,95 mm/U stark ausgeprägte, periodisch auftretende Rau-
heitsspitzen von ca. Rz = 75,77 μm. 
7.1.2 Zweiter Bearbeitungsschritt: Konsekutives Schlichten 
Beim konsekutiven Schlichten (siehe Abbildung 7-1a) wurden scharfkantige Schneidplatten 
DCMT11T304 mit einer Spanleitstufe aus polykristallinem Diamant verwendet, welche einen 
Schneidkantenradius von rβ = 9 μm und einen Schneideneckenradius von rε = 0,4 mm 
aufwiesen. Der Einstellwinkel betrug κ = 62,5°, Span und Neigungswinkel waren jeweils 0°. 
Um möglichst wenig der im ersten Bearbeitungsschritt realisierten, verfestigten Randschicht 
abzutragen, wurde eine sehr geringe Schnitttiefe verwendet. Aufgrund der ausgeprägten Rau-
heitsspitzen kam es zu periodisch auftretenden Schwankungen in der Schnitttiefe zwischen 
ap,max = 0,1 mm und ca. ap,min = 0,024 mm (siehe Abbildung 7-1b). Zur Erzeugung günstiger 
Oberflächentopographien wurde eine Schnittgeschwindigkeit von vc = 100 m/min und ein 
Vorschub von f = 0,05 mm gewählt. Zur Kühlung kam ebenfalls das in Kapitel 4.3 
beschriebene CO2-Kühlsystem zum Einsatz. 
 
Abbildung 7-1:  a) Versuchsaufbau beim konsekutiven Schlichten (zweiter Bearbeitungs-
schritt) b) Längsschliff eines Werkstücks nach dem Drehen mit 
f3 = 0,95 mm/U (erster Bearbeitungsschritt) 
7.2 Prozessgrößen 
In Abbildung 7-2 sind die gemessenen Passivkräfte und Oberflächentemperaturen im ersten 
Bearbeitungsschritt (blau) dieser zweistufigen Endbearbeitung sowie beim kryogenen Refe-
renzprozess (rot) abgebildet. Während des ersten Bearbeitungsschrittes, in welchem die Rand-
schichtverfestigung realisiert wurde, lagen konstant deutlich höhere Passivkräfte Fp vor als 
beim Referenzprozess (siehe Abbildung 7-2a), was auf den größeren Spanungsquerschnitt 
(siehe Tabelle 4-6) und den stärker negativen effektiven Spanwinkel (siehe Abbildung 4-4, vgl. 
Kapitel 5.2.2) zurückgeführt werden kann. Beim Referenzwerkstück, welches ohne Vorküh-
lung mit einem niedrigen Vorschub von f1 = 0,15 mm/U gedreht wurde, nahm während des 
Drehens die Oberflächentemperatur TOF ab, da in Summe mehr Wärme über das Kühlmedium 
abgeführt wurde, als durch das Werkzeug eingebracht wurde (siehe Abbildung 7-2b). Das 
Werkstück, welches mit fv = 0,186 mm/U vorgekühlt wurde, wies unmittelbar vor der Zer-
spanung bereits eine Oberflächentemperatur auf, welche deutlich unter der Raumtemperatur 
lag. Während des kryogenen Drehens mit einem hohem Vorschub von f3 = 0,95 mm/U blieb 
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die Oberflächentemperatur über den gesamten Vorschubweg annähernd konstant, da während 
der geringen Schnittzeit (tc = 2,58 s) nur wenig Wärme über das Kühlmedium abgeführt wurde 
und ebenfalls nur wenig Wärme durch das Werkzeug in das Werkstück eingebracht werden 
konnte. 
 
Abbildung 7-2:  a) Passivkraft und b) Oberflächentemperatur im ersten Bearbeitungsschritt 
der zweistufigen Endbearbeitung sowie im Referenzprozess 
Die Passivkraft beim konsekutiven Schlichten war aufgrund des vergleichsweise kleinen 
Spanungsquerschnitts und des durch die Spanleitstufe verursachten, überwiegend positiven ef-
fektiven Spanwinkels sehr viel geringer (Fp = 13,9 ± 2,4 N). Die mittlere Werkstückoberflä-
chentemperatur betrug TOF = 261,7 ± 0,9 K. Obwohl die Temperaturen in der Werkstückrand-
zone nicht exakt bestimmt werden können, kann davon ausgegangen werden, dass die Auste-
nitisierungstemperatur (≥ 650 K nach [Dryz14]) nicht erreicht wurde, und folglich der im ersten 
Bearbeitungsschritt erzeugte α'-Martensit sich nicht teilweise zurück in γ-Austenit umwandelte.  
7.3 Oberflächenmorphologie  
In Abbildung 7-3 ist der an einzelnen repräsentativen Werkstücken magnetinduktiv gemessene 
α‘-Martensitgehalt in Abhängigkeit der Umfangs- und Vorschubrichtung aufgetragen. Der mitt-
lere α‘-Martensitgehalt der drei kryogen gedrehten Referenzwerkstücke betrug 
ξm = 2,84 ± 0,21 vol.-%. In der repräsentativen α‘-Martensitverteilung eines so gedrehten 
Werkstücks (siehe Abbildung 7-3c) fällt auf, dass der α‘-Martensitgehalt in Vorschubrichtung 
zunimmt. Dies ist darauf zurückzuführen, dass, während die Prozesskräfte über den gesamten 
Vorschubweg hinweg annähernd konstant waren (siehe Abbildung 7-2a), die Temperatur im 
Laufe der Schnittzeit abnahm (siehe Abbildung 7-2b). Aufgrund der vorteilhafteren thermome-
chanischen Last wurde auch mit steigendem Vorschubweg ein höherer α‘-Martensitgehalt ge-
messen. Weiterhin lassen sich beim kryogen gedrehten Referenzwerkstück (siehe Abbildung 
7-3c) ausgeprägte Inhomogenitäten in der α‘-Martensitverteilung in Umfangsrichtung erken-
nen. Während in Umfangsrichtung bei ca. 120° und 0°/360° über den gesamten Vorschubweg 
vergleichsweise hohe α‘-Martensitgehalte vorzufinden sind, liegen bei ca. 60° und insbesondere 
bei ca. 240° niedrige α‘-Martensitgehalte vor. Da die thermomechanische Last sich beim kryo-
genen Drehen während einer Werkstückumdrehung nicht signifikant veränderte, sind die Vari-
ationen in Umfangsrichtung auf lokale Unterschiede in der Austenitstabilität des metastabilen 
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austenitischen Stahls zurückzuführen. Bedingt durch den Herstellprozess ist davon auszugehen, 
dass im verwendeten Stangenmaterial in Gussrichtung Bänder mit unterschiedlicher chemi-
scher Zusammensetzung (vgl. Abbildung 2-4), und folglich gemäß Gl. 2-2 ebenfalls lokale Un-
terschiede in der Md30-Temperatur vorlagen. Beim kryogenen Drehen mit in Umfangsrichtung 
annähernd konstanter, thermomechanischer Last kam es, bedingt durch diese Variationen in der 
Austenitstabilität, zu unterschiedlich stark ausgeprägter verformungsinduzierter α‘-Martensit-
bildung.  
 
Abbildung 7-3:  Verteilung des Martensitgehaltes nach dem ersten Bearbeitungsschritt mit 
dem Ziel der Maximierung des Martensitgehaltes (a) und nach dem konse-
kutiven Schlichten (b) sowie nach dem Referenzprozess (c) 
Im ersten Bearbeitungsschritt der zweistufigen Endbearbeitung (siehe Abbildung 7-3a) wurde 
mit ξm = 15,36 ± 0,41 vol.-% ein deutlich höherer mittlerer α‘-Martensitgehalt gemessen als 
nach dem kryogenen Referenzprozess (ξm = 2,84 ± 0,21 vol.-%, siehe Abbildung 7-3c). Die 
stärker ausgeprägte verformungsinduzierte α‘-Martensitbildung resultierte maßgeblich aus der 
signifikant höheren mechanischen Last (siehe Abbildung 7-2a). Darüber hinaus war die Ober-
flächentemperatur TOF während der kurzen Schnittzeit nahezu konstant (siehe Abbildung 7-2b). 
Aufgrund der während der Zerspanung annähernd gleichbleibenden thermomechanischen Last 
konnten in Abhängigkeit der Vorschubrichtung keine signifikanten Unterschiede im α‘-Mar-
tensitgehalt festgestellt werden (siehe Abbildung 7-3a). 
Durch konsekutives Schlichten der so hergestellten Werkstücke reduzierte sich der mittlere α‘-
Martensitgehalt von ξm = 15,36 ± 0,41 vol.-% auf ξm = 11,39 ± 1 vol.-%. Diese Reduktion des 
integralen Messwertes ist darauf zurückzuführen, dass das Gefüge mit hohem martensitischen 
Phasenanteil während des konsekutiven Schlichtens durch den Span abgetragen wurde (siehe 
Abbildung 7-4).  
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Abbildung 7-4:  Werkstückrandzone im Längsschliff nach dem ersten Bearbeitungsschritt  
Nach dem ersten Bearbeitungsschritt lag an der Oberfläche eine nanokristalline Randschicht 
vor, welche durch das Beraha II-Ätzmittel nicht kontrasiert wurde. Generell kann dies entweder 
daran liegen, dass die Korngröße in diesem Bereich äußerst klein ist und das Gefüge deshalb 
nicht durch das Ätzmittel beeinflusst wurde, oder, dass in diesem Bereich kein zu kontrastie-
render α‘-Martensit vorliegt. Die XRD-Analyse bestätigt, dass in dieser Schicht ein rein auste-
nitisches Gefüge vorliegt (siehe Abbildung 7-5a). Dies ist mutmaßlich darauf zurückzuführen, 
dass während des Drehens mit hohem Vorschub (f3 = 0,95 mm/U) und stark gefasten Werkzeu-
gen (γβ,3 = 40°) trotz Vorkühlung hohe Temperaturen im oberflächennahen Randbereich vorla-
gen, welche die verformungsinduzierte α‘-Martensitbildung hemmten. Die Dicke der rein aus-
tenitischen, nanokristallinen Randschicht ist dabei im Bereich der Rauheitsspitzen weniger 
stark ausgeprägt ist als in den dazwischenliegenden Tälern, was impliziert, dass dort höhere 
Temperaturen vorlagen. Mit steigendem Abstand von der Oberfläche steigt der Phasenanteil 
des α‘-Martensits auf ca. fα‘ = 40 vol.-% an (siehe Abbildung 7-5c). ε-Martensit wurde nicht 
detektiert (siehe Abbildung 7-5b). 
Nach dem konsekutiven Schlichten wurde an der neu geschaffenen Oberfläche (siehe Abbil-
dung 7-4) ein sehr hoher martensitischer Phasenanteil von fα‘ = 87,3 vol.-% gemessen (siehe 
Abbildung 7-5c). Dieser deutliche Anstieg gegenüber dem ersten Bearbeitunsgschritt lässt sich 
nicht ausschließlich durch die Wahl des Messfeldes und den damit einhergehenden Inhomoge-
nitäten im Martensitgehalt in Umfangsrichtung erklären (vgl. Abbildung 7-3b). Dies deutet da-
rauf hin, dass es während des konsekutiven Schlichtens trotz sehr geringer mechanischer Lasten 
im oberflächennahen Randbereich zur verformungsinduzierten α‘-Martensitbildung kam, was 
möglicherweise durch die aus dem ersten Bearbeitunsgschritt resultierten metallurgischen Mo-
difikationen der Werkstückrandzone begünstigt wurde.  
Ansatz zur Optimierung der Oberflächenmorphologie durch konsekutives Schlichten  Seite 103 
 
Abbildung 7-5:  Phasenanteile des a) γ-Austenits, b) ε-Martensits und c) α‘-Martensits sowie 
d) axiale Eigenspannungen in Abhängigkeit vom Abstand von der Werk-
stückoberfläche6 
Das Eigenspannungsprofil (siehe Abbildung 7-5d) des im Referenzprozess endbearbeiteten 
Werkstücks zeigt den für gedrehten Oberflächen typischen Verlauf: An der Oberfläche und 
unmittelbar darunter liegen Zugeigenspannungen vor, welche aus den hohen Temperaturen 
nahe der Kontaktzone herrühren. In größerem Abstand von der Oberfläche, wo während des 
Drehens weniger hohe Temperaturen vorherrschten, befindet sich ein Bereich mit Druckeigen-
spannungen, welche überwiegend aus der mechanischen Last resultierten. Mit weiter zuneh-
mendem Abstand von der Oberfläche nähern sich die Eigenspannungen wieder der Nulllinie 
an.  
Nach dem ersten Bearbeitungsschritt der zweistufigen Endbearbeitung liegen an der Oberfläche 
deutlich höhere Zugeigenspannungen vor als beim Referenzwerkstück, welche mit zunehmen-
dem Abstand von der Oberfläche langsam abnehmen. Dies deutet, wie auch die rein austeniti-
sche, nanokristalline Randschicht (vgl. Abbildung 7-4), auf hohe Temperaturen in der Werk-
stückrandzone während des kryogenen Drehens hin. Aufgrund der sehr hohen mechanischen 
Lasten während des ersten Bearbeitungschrittes ist es denkbar, dass in größerem Abstand vom 
Randbereich noch ein ausgeprägter Druckeigenspannungsbereich vorliegt. Zudem könnten die 
im Rahmen der martensitischen Phasentransformation auftretende lokale Ausdehnung des 
Werkstoffes weiterhin Druckeigenspannungen begünstigt haben. 
Nach dem konsekutiven Schlichten konnten die Eigenspannungen im oberflächennahen Rand-
bereich nicht zuverlässig ermittelt werden, da die Diffraktionspeaks der (220)-Austenitebene 
 
6 Die röntgenographischen Messungen der Phasenanteile und der Eigenspannungen wurden am Lehrstuhl für Werkstoffkunde (WKK) der 
TU Kaiserslautern durchgeführt. 
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aufgrund des geringen austenitischen Phasenanteils fγ zu schwach ausgeprägt waren. Im darun-
terliegenden Bereich liegen die Eigenspannungen im Bereich derer des Referenzwerkstückes. 
Es kann davon ausgegangen werden, dass beim Schlichten der zuvor vorliegende Bereich der 
ausgeprägten Zugeigenspannungen über den Span abgetragen wurde. 
An den Mikrohärteprofilen (siehe Abbildung 7-6) ist zu erkennen, dass die maximale Mikro-
härte in der Werkstückrandzone des zweistufig endbearbeiteten Werkstücks deutlich höher ist 
als beim kryogen gedrehten Referenzwerkstück. Die höhere maximale Mikrohärte im oberflä-
chennahen Randbereich ist dabei maßgeblich auf den deutlich höheren Phasenanteil des α‘-
Martensits zurückzuführen (siehe Abbildung 7-5c). Analog dazu und in guter Übereinstimmung 
mit den in Kapitel 5.2.2 vorgestellten Ergebnissen resultierte die höhere Einhärtetiefe aus der 
größeren Transformationstiefe, welche aus der Verwendung der stark gefasten Wendeschneid-
platten herrührte.  
 
Abbildung 7-6:  Mikrohärte in der Werkstückrandzone nach dem ersten bzw. zweiten Bear-
beitungsschritt der zweistufigen Endbearbeitung sowie in der Werkstück-
randzone eines Referenzwerkstückes 
Die Mikrohärte in der Werkstückrandzone war nach dem ersten Bearbeitungsschritt, in wel-
chem die Randschichtverfestigung realisiert wurde, und nach dem konsekutiven Schlichten sol-
cher randschichtverfestigten, aber sehr rauen Werkstücke annähernd gleich (siehe Abbildung 
7-6). Aufgrund des höheren martensitischen Phasenanteils fα‘ im oberflächennahen Randbe-
reich könnte erwartet werden, dass nach dem konsekutiven Schlichten eine höhere Mikrohärte 
vorliegt als nach dem ersten Bearbeitungsschritt. Die Vermutung liegt nahe, dass in der Werk-
stückrandzone nach dem konsektutiven Schlichten die bspw. durch Kornfeinung verursachte 
Kaltverfestigung weniger stark ausgeprägt ist. Wie die Untersuchungen am phasenstabilen 
1.4539 zeigen, ist die Kaltverfestigung insbesonder nahe der Oberfläche am stärksten ausge-
prägt (siehe Abbildung 5-5). Der im ersten Bearbeitungsschritt stark kaltverfestigte, oberflä-
chennahe Randbereich wurde beim konsekutiven Schlichten abgetragen. Das konsekutive 
Schlichten führte aufgrund der niedrigen mechanischen Last nicht zur ausgeprägten Kaltver-
festigung der bereits vorverfestigten Werkstückrandzone. Nach dem konsekutiven Schlichten 
lagen folglich im oberflächennahen Randbereich ein höherer martensitischer Phasenanteil aber 
eine geringere Kaltverfestigung vor als nach dem ersten Bearbeitungsschritt, was die vergleich-
baren Mikrohärten begründet. 
Nach dem ersten Bearbeitungsschritt war die kinematische Rauheit aufgrund des hohen Vor-
schubes von f3 = 0,95 mm/U mit Rz = 75,77 μm äußerst hoch. Durch konsekutives Schlichten 
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konnte die gemittelte maximale Rautiefe auf Rz = 3,16 μm reduziert werden, was in etwa der 
Rauheit des kryogen gedrehten Referenzwerkstücks Rz = 3,33 μm entspricht. Aufgrund des ge-
ringeren Vorschubes von f = 0,05 mm/U ist der Abstand zwischen den periodischen Rau-
heitsspitzen geringer als beim Referenzwerkstück (siehe Abbildung 7-7).  
 
Abbildung 7-7:  Oberflächentopographie nach zweistufiger Endbearbeitung (a) und nach 
Referenzprozess (b) 
Beim kryogenen Referenzprozess erfolgte sowohl die Randschichtverfestigung als auch die 
Herstellung der finalen Oberflächentopographie in einem Schnitt. Während hohe Passivkräfte 
zwar die verformungsinduzierte Martensitbildung und folglich die Randschichtverfestigung er-
möglichen, wirken sie sich negativ auf die Oberflächentopographie aus, indem sie Adhäsionen 
an der Oberfläche (siehe Abbildung 5-23) und zum Teil Rattermarken (siehe Abbildung 7-7b) 
begünstigen. Durch die Aufgabenteilung in zwei konsekutive Schnitte ergeben sich beim 
Schlichten mehr Gestaltungsspielräume. So ist es möglich, das Schlichten durch Wahl der 
Schnittparameter und Werkzeugeigenschaften so auszulegen, dass sehr geringe Passivkräfte 
auftreten. Weiterhin konnte durch die Wahl einer höheren Schnittgeschwindigkeit und die Ver-
wendung einer Spanleitstufe die Aufbauschneidenbildung stark verringert werden, was zu einer 
adhäsionsfreien Oberfläche führte. Während sich beim kryogenen Referenzprozess eines Werk-
stücks ein einziger Fließspan bildete, welcher bei Kontakt mit dem Werkstück zu Oberflächen-
defekten führen kann, kam es beim konsekutiven Schlichten bedingt durch die höhere Schnitt-
geschwindigkeit und insbesondere durch die periodisch variierende Schnitttiefe (siehe Abbil-
dung 7-1b) zu einem deutlich besseren Spanbruch. 
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8 Zusammenfassung und Ausblick 
Die Oberflächenmorphologie hat einen erheblichen Einfluss auf das Einsatzverhalten eines 
Bauteils. Generell ist in den meisten technischen Anwendungen neben einer niedrigen Rauheit 
eine hohe Mikrohärte wünschenswert, da sich dies positiv auf die Verschleiß- und Ermüdungs-
festigkeit auswirkt. Zur Randschichtverfestigung werden metastabile austenitische Cr-Ni-
Stähle nach der spanenden Bearbeitung in der Regel mit mechanischen Verfestigungsprozessen 
wie bspw. Kugelstrahlen nachbehandelt. Eine Überlagerung von Kaltverfestigungsmechanis-
men und verformungsinduzierter α‘-Martensitbildung bewirkt dabei einen Anstieg der Mikro-
härte. Seit einigen Jahren wird am FBK untersucht, wie durch kryogenes Drehen, bei gleich-
zeitiger Realisierung einer wünschenswerten Oberflächentopographie, eine möglichst effizi-
ente Randschichtverfestigung erreicht werden kann. Durch die Integration der Randschichtver-
festigung in den spanenden Endbearbeitungsprozess lässt sich, je nach Anforderung an die Bau-
teiloberfläche, ein separater nachgelagerter Verfestigungsprozess einsparen. Umfangreich un-
tersucht waren bereits die Einflüsse der Kühlstrategie und der Schnittparameter auf die Pro-
zessgrößen und die Oberflächenmorphologie. Dabei wurde festgestellt, dass generell niedrige 
thermische und hohe mechanische Lasten die verformungsinduzierte α‘-Martensitbildung be-
günstigen, wobei diese Korrelation noch nicht mit Modellen beschrieben werden konnte. Un-
zureichend erforscht war bislang noch der Einfluss der Werkzeugeigenschaften auf die Prozess-
größen und die Oberflächenmorphologie. Da sich durch Variation einzelner Werkzeugeigen-
schaften die thermomechanische Last während des Drehens signifikant variieren lässt, ist auch 
davon auszugehen, dass dies deutliche Auswirkungen auf Oberflächenmorphologie und letzt-
lich auch das Einsatzverhalten der so gedrehten Bauteile mit sich führt. Chargenbedingte Un-
terschiede in der chemischen Zusammensetzung führen zu Variationen der Austenitstabilität. 
Daraus resultierende Abweichungen im α‘-Martensitgehalt galt es bislang noch zu quantifizie-
ren, um zu bewerten, wie robust die in den kryogenen Drehprozess integrierte Randschichtver-
festigung ist.  
In dieser Arbeit wurden die Wirkzusammenhänge zwischen den Einstellgrößen, den Prozess-
größen und der Oberflächenmorphologie beim kryogenen Drehen metastabiler austenitischer 
Stähle untersucht. Hinsichtlich der Einstellgrößen wurden im Detail der Einfluss des Werk-
stoffs und der Werkzeugeigenschaften untersucht. Neben verschiedenen Chargen des met-
astabilen austenitischen Stahls 1.4550 zur Untersuchung des Chargeneinflusses wurden zur nä-
heren Betrachtung der Verfestigungsmechanismen auch der phasenstabile austenitische Stahl 
1.4539 sowie der metastabile austenitische Stahl 1.4550 nach kryogener Vorverformung mit 
ansonsten gleichen Einstellgrößen kryogen gedreht. Weiterhin wurden an einer Charge des met-
astabilen 1.4550 Versuche mit variierenden Werkzeugeigenschaften durchgeführt. Dabei wur-
den systematisch der Schneidkantenradius, der Fasenwinkel, der Schneideneckenradius und die 
Werkzeugbeschichtung variiert, die Auswirkungen auf Prozessgrößen und Oberflächenmor-
phologie analysiert und Handlungsempfehlungen zur Werkzeuggestaltung abgeleitet. Es wur-
den zur Erschaffung einer breiten Datenbasis zusätzliche Versuche mit stark variierender ther-
momechanischer Last durchgeführt, um den Einfluss der Prozesskräfte und Temperatur auf den 
daraus resultierenden α‘-Martensitgehalt zu modellieren. Abschließend wurde die Möglichkeit 
untersucht, durch zwei konsekutive Schnitte die Oberflächenmorphologie vorteilhaft zu gestal-
ten. 
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Beim kryogenen Drehen von fünf Chargen des metastabilen austenitischen Stahls 1.4550 mit 
teilweise deutlich variierender chemischer Zusammensetzung konnte in den Werkstückrandzo-
nen jeder Charge eine ausgeprägte verformungsinduzierte α‘-Martensitbildung nachgewiesen 
werden. Trotz vergleichbarer thermomechanischer Last während des kryogenen Drehens kam 
es aufgrund der variierenden Austenitstabilität zu Unterschieden im gemessenen α‘-Martensit-
gehalt zwischen 3,63 vol.-% und 4,99 vol.-%. Bei allen Chargen konnte eine robuste Rand-
schichtverfestigung realisiert werden. Eine exakte Korrelation zwischen α‘-Martensitgehalt und 
maximaler Mikrohärte wurde jedoch nicht beobachtet, was darauf zurückzuführen ist, dass der 
Mikrohärteanstieg bei metastabilem austenitischem Stahl aus der Überlagerung von Phasen-
transformation und Kaltverfestigungsmechanismen herrührt, welche ebenfalls chargenbedingt 
variieren können.  
Nach dem kryogenen Drehen des austenitischen Stahls 1.4539 wurde wie erwartet kein α‘-
Martensit in der Werkstückrandzone festgestellt. Der bei diesem Werkstoff festgestellte An-
stieg der Mikrohärte in der Werkstückrandzone ist daher ausschließlich auf Kaltverfestigung 
zurückzuführen. Die maximale Mikrohärte nach dem kryogenen Drehen ist trotz höherer Mik-
rohärte im Ausgangszustand niedriger als bei allen kryogen gedrehten Chargen des metastabi-
len austenitischen Stahls 1.4550. Zudem ist die Einhärtetiefe beim phasenstabilen 1.4539 nur 
ca. halb so groß wie beim metastabilen 1.4550, bei welchem die Transformationstiefe und die 
Einhärtetiefe mit ca. 200 μm gut übereinstimmen. Dies deutet daraufhin, dass Kaltverfesti-
gungsmechanismen bei den hier verwendeten Einstellgrößen nur in einem Bereich bis ca. 
100 μm auftreten, also folglich eine geringere Tiefenwirkung aufweisen als die verformungs-
induzierte α‘-Martensitbildung. 
Die kryogene Vorverformung des metastabilen austenitischen Stahls 1.4550 führte, bedingt 
durch Kaltverfestigungsmechanismen und verformungsinduzierter α‘-Martensitbildung 
(ξm = 31,2 vol.-%), zu einem Anstieg der Mikrohärte von 194 HV0,01 auf 281 HV0,01. Wegen 
der veränderten Materialeigenschaften wurden beim anschließenden kryogenen Drehen höhere 
Prozesskräfte und Temperaturen gemessen als beim kryogenen Drehen im lösungsgeglühten 
Zustand. Da im kryogen vorverformten Material die Körner mit niedriger Austenitstabilität be-
reits umgewandelt waren und zudem während des kryogenen Drehens höhere Temperaturen 
vorlagen, konnte durch kryogenes Drehen der α‘-Martensitgehalt in der Randschicht nicht wei-
ter gesteigert werden. Der nach dem kryogenen Drehen festgestellte Mikrohärteanstieg von 
281 HV0,01 auf maximal 381 HV0,01 ist folglich ausschließlich auf Kaltverfestigung zurück-
zuführen. Die Einhärtetiefe nach dem kryogenen Drehen ist daher vergleichsweise gering, wo-
bei die Ausgangsmikrohärte durch die kryogene Vorverformung mit 281 HV0,01 deutlich hö-
her ist als im lösungsgeglühten Gefüge. Zwar führt die Kombination von kryogener Vorverfor-
mung und kryogenem Drehen zu einer höheren maximalen Mikrohärte als alleiniges kryogenes 
Drehen, jedoch stellt die kryogene Vorverformung auch einen aufwändigen zusätzlichen Pro-
zessschritt dar.  
Eine Erhöhung des Schneidkantenradius führte bei annähernd gleichbleibenden Oberflächen-
temperaturen zu einem linearen Anstieg der Prozesskräfte. Die höheren Schnitt- und Passiv-
kräfte bewirkten somit einen in Abhängigkeit zum Schneidkantenradius linearen Anstieg des 
α‘-Martensitgehaltes. Der höhere α‘-Martensitgehalt führte in Überlagerung mit Kaltverfesti-
gungsmechanismen zu einem Anstieg der Mikrohärte. Mit steigendem Schneidkantenradius 
stieg jedoch ebenfalls die Rauheit an. Durch die Variation des Schneidkantenradius lassen sich 
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somit die Randzoneneigenschaften und die Oberflächentopographie nicht unabhängig vonei-
nander beeinflussen. Aufgrund des Einflusses des Schneidkantenradius auf die mechanische 
Last in der Werkstückrandzone und mithilfe der ermittelten Wirkzusammenhänge stellt dieser 
dennoch eine wirkungsvolle Stellschraube dar, um die Oberflächenmorphologie gemäß den an-
wendungsspezifischen Anforderungen gezielt einzustellen.  
Die Prozesskräfte stiegen nicht nur linear mit steigendem Schneidkantenradius, sondern auch 
mit steigender Fasenlänge, für den untersuchten Fall, dass die projizierte Fasenlänge mindes-
tens der Schnitttiefe entspricht. Durch eine trigonometrische Umrechnung wurde somit eine 
Regression ermittelt, mit welcher sich die Prozesskräfte in Abhängigkeit des Fasenwinkels be-
rechnen lassen. Anders als bei den Drehversuchen mit Werkzeugen mit verrundeten Schneid-
kanten, konnten bei der Verwendung der gefasten Werkzeuge deutliche Unterschiede in der 
gemessenen Oberflächentemperatur festgestellt werden. Eine Erhöhung des Fasenwinkels auf 
bis zu γβ,3 = 40° führte aufgrund der höheren Prozesskräfte zu einem Anstieg des α‘-Martensit-
gehaltes. Bei der Verwendung von Werkzeugen mit einem Fasenwinkel von γβ,4 = 60° kam es, 
trotz sehr hoher Prozesskräfte, aufgrund der erhöhten Oberflächentemperatur zu einem gerin-
geren α‘-Martensitgehalt. Mit steigendem Fasenwinkel erhöhte sich aufgrund der hohen Pas-
sivkräfte auch die Transformationstiefe, was zu einer signifikanten Steigerung der Einhärtetiefe 
führte. Mit steigendem Fasenwinkel wurde die Aufbauschneidenbildung stark begünstigt, was 
die Anzahl der auf der Oberfläche adhärierten Partikel deutlich erhöhte und somit zu einer hö-
heren Rauheit führte. 
Größere Schneideneckenradien führten zu höheren Schnittkräften, Passivkräften und Oberflä-
chentemperaturen. Bei Werkstücken, welche mit einem Schneideneckenradius von 
rε,4 = 1,6 mm gedreht wurden, konnte ein geringerer α‘-Martensitgehalt und daher auch eine 
niedrigere maximale Mikrohärte gemessen werden als bei Werkstücken, welche mit kleineren 
Schneideneckenradien gedreht wurden. Zwischen rε,1 = 0,6 mm und rε,3 = 1,2 mm fanden sich 
nur geringfügige Änderungen im α‘-Martensitgehalt und der Mikrohärte. Geringere Schneiden-
eckenradien führten zu geringerer Aufbauschneidenbildung, aber auch zu stärker ausgeprägten 
Rauheitsspitzen und insgesamt höheren Rauheitswerten. 
In Abhängigkeit der verwendeten Beschichtung ließen sich erhebliche Unterschiede in der Auf-
bauschneidenbildung feststelllen. Durch Verwendung einer Multilayer-, TiN- und insbesondere 
einer AlTiN-Beschichtung konnte die Aufbauschneidenbildung und folglich die Anzahl der 
Adhäsionen an den Werkstückoberflächen erheblich reduziert werden. Die Wahl der Werk-
zeugbeschichtung hatte keine signifikanten Auswirkungen auf den α‘-Martensitgehalt und die 
Mikrohärte. Die Verwendung einer AlTiN-Beschichtung beim kryogenen Drehen metastabiler 
austenitischer Stähle ist empfehlenswert, da dies zwar keine merklichen Auswirkungen auf die 
Werkstückrandzone hat, aber sich die Oberflächentopographie deutlich verbessern lässt. 
Um den α'-Martensitgehalt in Abhängigkeit von der Temperatur und den Prozesskräften zu be-
rechnen, wurden ein parametrisches und ein nichtparametrisches Modell entwickelt und mitei-
nander verglichen. Es ließ sich nachweisen, dass die Passivkraft und die Schnittkraft die ver-
formungsinduzierte α'-Martensitbildung begünstigen, während die Vorschubkraft keinen signi-
fikanten Einfluss hat. Bei konstanter Temperatur führen steigende Schnittkräfte zu einem sig-
moidalen Anstieg des α'-Martensitgehaltes, wobei zunächst ein Schwellenwert überschritten 
werden muss. Darüber hinaus ließ sich feststellen, dass steigende Temperaturen die verfor-
mungsinduzierte Phasenumwandlung hemmen und zu einem niedrigeren Sättigungsplateau im 
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α‘-Martensitgehalt führen. Dies unterstreicht die Bedeutung der kryogenen Kühlung zur effi-
zienten Randschichtverfestigung beim Drehen metastabiler austenitischer Stähle. Mit dem 
nichtparametrischen Modell konnten bessere Übereinstimmungen mit den Messwerten erzielt 
werden, da hier aufgrund des datengetriebenen Ansatzes verschiedene Fehlereinflüsse (vgl. Ka-
pitel 6.6) umgangen werden können. Die vorgestellten Modelle können verwendet werden, um 
den α'-Martensitgehalt bereits während des kryogenen Drehens indirekt durch in-situ-Messung 
der Prozesskräfte und Temperaturen abzuschätzen. Dieser Randschichtsoftsensor ermöglicht 
folglich die in-situ Überwachung der Werkstückrandzoneneigenschaften und erlaubt die zu-
künftige Implementierung eines Regelkreises: Während des Drehens auftretende Störgrößen 
(z.B. Werkzeugverschleiß) führen zu einer unerwünschten Variation der thermomechanischen 
Last. Durch die Verwendung der entwickelten Modelle kann der Einfluss dieser Abweichungen 
auf den α'-Martensitgehalt durch In-situ-Messung der Prozesskräfte und Temperaturen erkannt 
und durch Anpassen der Einstellgrößen (z.B. Schnittparameter oder CO2-Massenstrom) kom-
pensiert werden, um robust, vorher definierte Oberflächenmorphologien zu fertigen. 
Es wurde ein neuartiger Ansatz einer zweistufigen Endbearbeitung entwickelt. Dabei wurde der 
erste Bearbeitungsschritt so ausgelegt, dass in der Werkstückrandzone ein maximaler α‘-Mar-
tensitgehalt und folglich eine signifikante Randschichtverfestigung mit hinreichender Einhär-
tetiefe ohne Rücksicht auf die Oberflächentopographie realisiert wurde. Anschließend wurden 
die ausgeprägten Rauheitsspitzen durch einen konsekutiven Schlichtprozess abgetragen. Ziel 
dieses zweiten Bearbeitungsschrittes war es, die finale Oberflächentopographie herzustellen 
und möglichst wenig der im ersten Bearbeitungsschritt verfestigte Werkstückrandzone abzutra-
gen. Beim Schlichten kam es zudem zu einer weiteren Erhöhung des martensitischen Phasen-
anteils an der Oberfläche. Durch diese zweistufige Endbearbeitung konnte der bislang vorlie-
gende Zielkonflikt zwischen ausgeprägter Randschichtverfestigung und günstiger Oberflächen-
topographie eliminiert werden. Gegenüber dem Referenzprozess konnte der maximale marten-
sitische Phasenanteil, welcher direkt an der Oberfläche vorliegt, nahezu verzehnfacht werden 
(max. fα‘ = 87,3 vol.-%), was zu einer deutlich höheren Mikrohärte führte. Dies demonstriert, 
dass eine maßgeschneiderte Prozessgestaltung mit zwei aufeinanderfolgenden Schnitten zu ei-
ner deutlichen Verbesserung der Oberflächenmorphologie führen kann. Nachteilig ist, dass 
durch das konsekutive Schlichten ein zusätzlicher Bearbeitungsschritt benötigt wird; sich die 
Prozesskette also wieder verlängert. Nichtsdestotrotz lässt sich das konsekutive Schlichten 
deutlich leichter in die Prozesskette integrieren als eine vorgelagerte kryogene Vorverformung 
oder ein nachgelagerter Kugelstrahlprozess. Während der erste Bearbeitungsschritt bereits zu 
äußerst hohen α‘-Martensitgehalten und hohen Einhärtetiefen in der Werkstückrandzone führt, 
findet sich beim konsekutiven Schlichten noch Optimierungspotential. Durch Anpassung der 
Schnittparameter und der Werkzeugeigenschaften könnte sich die Oberflächentopographie ver-
bessern lassen. Es sollte weiterhin untersucht werden, ob beim Schlichten ohne negative Aus-
wirkungen auf die Oberflächenmorphologie CO2 eingespart werden kann. 
Kryogenes Drehen erlaubt eine in die spanende Bearbeitung integrierte Randschichtverfesti-
gung, sodass je nach Anforderungen an die Bauteiloberfläche auf einen nachgelagerten Verfes-
tigungsprozess verzichtet werden kann. Zur Erweiterung des Prozessverständnisses ist die Mo-
dellierung des martensitischen Phasenanteils in Abhängigkeit vom Abstand von der Werkstück-
oberfläche erstrebenswert. Hierzu kann als Eingangsgröße für die mechanische Last die Ver-
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gleichsspannung, welche mit bereits existierenden Modellen berechnet werden kann, herange-
zogen werden. Eine offene Herausforderung ist die hinreichend genaue, ortsabhängige Ermitt-
lung der Temperatur im oberflächennahen Randbereich, in dem die Phasentransformation statt-
findet. Weiterhin ist es denkbar, mit diesen Eingangsgrößen in einer Finite-Elemente-Simula-
tion ebenfalls die Kornfeinung zu berechnen, wobei insbesondere der Bereich der nanokristal-
linen Randschicht von großem Interesse ist. Letztlich könnte durch die ortsabhängig berechne-
ten Phasenanteile und Kornfeinung die Mikrohärte als Funktion vom Abstand von der Werk-
stückoberfläche modelliert werden. Diese erweiterten Kenntnisse zu den Wirkzusammenhän-
gen erlauben eine gezieltere Einstellung der Oberflächenmorphologie. Sinnvoll für weiterfüh-
rende Untersuchungen wäre zudem eine Analyse des Ressourcenverbrauchs und der Herstell-
kosten, um die ökonomischen und ökologischen Vorteile des kryogenen Drehens gegenüber 
einer konventionellen Prozesskette zu evaluieren.  
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Training - 0,35 0,5 30 0 - 269 238 60 272 3,35 2,44 3,37 
Training - 0,35 0,5 90 0 - 426 314 86 285 3,73 1,44 3,62 
Training - 0,35 1 30 0 - 257 235 55 272,5 3,18 2,33 3,09 
Training - 0,35 1 60 0 - 285 242 61 273,1 3,14 2,36 3,54 
Training - 0,35 1 90 0 - 291 248 64 273,6 3,55 2,39 3,66 
Training - 0,35 2 30 0 - 240 224 51 271,7 3,14 2,26 2,74 
Training - 0,35 2 60 0 - 283 239 63 271,5 3,91 2,53 3,62 
Training - 0,35 2 90 0 - 291 244 63 275,2 4,07 2,11 3,45 
Training - 0,35 1 4 20 - 284 240 58 272,5 3,54 2,41 3,56 
Training AlTiN 0,15 1 8 20 - 171 124 50 238,9 2,63 1,87 2,83 
Training Multilayer 0,15 1 27 20 - 177 135 50 241,7 3,02 2,35 2,85 
Training TiAlSiN 0,15 1 11 20 - 191 144 48 247,6 2,78 2,39 2,89 
Validierung TiB2 0,15 1 5 20 - 182 129 49 243,2 2,81 1,88 2,89 
Training - 0,15 1 4 20 - 186 144 49 241,1 2,91 2,87 3,15 
Training - 0,35 1 32 0 - 246 232 53 272,7 2,97 2,26 2,83 
Validierung - 0,35 1 32 0 - 241 230 55 255,6 3,81 4,51 4,05 
Training - 0,35 1 32 0 - 241 232 54 262,8 3,35 3,59 3,45 
Training - 0,35 1 32 0 - 246 235 56 270 3,06 2,66 3,03 
Training - 0,35 1 32 0 - 251 232 56 271,9 2,10 2,36 2,99 
Training - 0,15 1 4 30 - 195 128 51 254,2 3,26 1,24 2,58 
Training - 0,15 1 4 50 - 346 188 73 251,9 4,61 3,71 4,68 
Training - 0,35 1 4 0 0,274 215 196 47 242,7 4,07 5,02 4,04 
Validierung - 0,35 1 4 30 0,274 453 355 51 231,8 10,42 10,88 10,71 
Training - 0,65 1 4 30 0,203 721 433 57 228,4 10,03 12,70 10,12 
Training - 0,65 1 4 50 0,203 511 279 84 237,1 8,49 8,37 7,35 
Training - 0,65 1 4 0 0,203 520 425 48 232,4 11,82 12,06 11,90 
Training - 0,95 1 4 30 0,186 291 220 51 231,7 7,40 7,17 7,30 
Validierung - 0,95 1 4 50 0,186 304 307 47 230,4 7,65 9,97 8,35 
Training - 0,95 1 4 0 0,186 369 385 42 230,1 10,19 11,67 10,48 
Validierung - 0,65 1 4 0 0,4 302 311 47 254 6,91 6,65 6,39 
Training - 0,65 1 4 50 0,4 644 384 78 245,6 8,07 9,43 7,66 
Training - 0,65 1 4 30 0,4 435 344 56 260,8 7,73 6,12 7,22 
Validierung - 0,45 1 4 30 0,8 349 269 26 266,9 5,63 3,73 5,03 
Training - 0,85 1 4 30 0,8 507 411 55 268,5 6,62 5,60 7,34 
Training - 0,65 1 4 50 0,4 626 382 88 250,8 7,47 8,54 7,15 
Training - 0,65 1 4 50 0,8 616 389 87 264,8 5,28 6,06 5,63 
Validierung - 0,45 1 4 50 0,8 524 316 90 266,1 5,35 4,68 4,79 
Training - 0,85 1 4 50 0,8 700 445 69 265,2 5,71 6,74 5,86 
Training - 0,35 1 4 50 0,15 482 265 75 218,3 8,18 10,21 9,34 
Training - 0,35 1 4 50 0,8 485 283 83 259 4,41 5,26 5,21 
Training - 0,65 1 4 50 0,15 636 367 75 224 9,95 12,08 9,89 
Training - 0,85 1 4 50 0,15 686 420 62 231,5 9,94 12,10 9,82 
Training - 0,45 1 4 50 0,15 543 302 78 223,1 8,55 10,73 9,24 
Training - 0,35 1 4 30 0,15 300 232 59 269,1 2,78 2,72 3,88 
Training - 0,35 1 4 30 0,15 290 216 51 220,6 8,63 8,26 8,25 
Training - 0,35 1 4 30 0,8 295 223 56 247,8 6,40 5,33 5,83 
Training - 0,65 1 4 30 0,15 415 326 51 227,1 11,23 10,83 10,61 
Training - 0,85 1 4 30 0,15 477 398 48 227,1 12,38 12,29 12,09 
Training - 0,45 1 4 30 0,15 340 261 54 224,3 9,77 9,42 9,29 
Training - 0,15 1 4 0 0,15 134 106 35 210,5 2,47 1,49 2,95 
Training - 0,45 1 4 0 0,15 245 239 46 222 6,72 8,96 6,67 
Test TiN 0,15 1 3 20 - 151 122 40 238,7 2,68 1,72 2,19 
Test - 0,35 0,5 60 - - 289 254 62 274,5 3,38 2,34 3,65 
Test - 0,65 1 4 30 0,8 438 349 57 261,1 6,46 6,14 7,34 
Test - 0,35 1 4 50 0,274 638 376 76 227,8 10,26 11,79 9,71 
mit: Vorschub f, Formfaktor K, Schneidkantenradius rβ, Fasenwinkel γβ Vorkühlungsvorschub fv, Passivkraft Fp, Schnittkraft Fc, Vorschubkraft 
Ff, lokale Maximaltemperatur in der Werkstückrandzone zum Zeitpunkt des Schneideneingriffs Ti,max, gemessener α’-Martensitgehalt ξm, mit-
tels parametrischem Modell berechneter α’-Martensitgehalt ξc,p, mittels nichtparametrischem Modell berechneter α’-Martensitgehalt ξc,np  
Tabelle 10-1:  Übersicht der Einstellgrößen, Prozessgrößen, berechneten und gemessenen 
α‘-Martensitgehalte zu den Versuchen in Kapitel 5.3     
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